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Introduction
Pour de nombreuses raisons bien connues, l’alle`gement des structures constitue une
pre´occupation permanente de l’industrie ae´ronautique. Des conside´rations e´conomiques et
e´cologiques, lie´es au couˆt des carburants et a` la ne´cessite´ de re´duire les rejets des gaz a` ef-
fet de serre, sont devenues plus pre´gnantes ces dernie`res anne´es. Dans ce contexte, le choix des
mate´riaux et de leur mode d’assemblage a pris une importance majeure. Une des voies envi-
sage´es par les constructeurs est d’utiliser plutoˆt un alliage aluminium-cuivre-lithium de type
2050 en remplacement des alliages de la se´rie 7000. Posse´dant des proprie´te´s comparables voire
ame´liore´es (corrosion, fatigue, te´nacite´) l’alliage 2050 posse`de une masse volumique comparati-
vement plus faible.
Toujours dans une perspective d’alle`gement des structures, l’utilisation du soudage est de
plus en plus envisage´e pour remplacer le rivetage dans les structures ae´ronautiques. Le soudage
par Friction Stir Welding (FSW) brevete´ par le TWI (The Welding Institute) en 1991 est par-
ticulie`rement adapte´ aux alliages d’aluminium re´pute´s difficilement soudables. Cette technique
a en effet l’avantage de souder les pie`ces sans fusion et sans apport de matie`re. Cette solution
permet de s’affranchir du poids des rivets et des zones de recouvrement.
Toutefois, l’alle`gement des structures n’est pas le seul e´le´ment a` prendre en conside´ration
et la question de leur durabilite´ pre´occupe l’industrie ae´ronautique. En effet, la tenue d’un tel
mate´riau lorsqu’il est soumis a` un environnement corrosif et a` des contraintes me´caniques doit
eˆtre e´tudie´e. Les alliages d’aluminium pre´sentent des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales auxquelles
viennent s’ajouter celles dues au proce´de´ de soudage par FSW. Ces he´te´roge´ne´ite´s pourraient
rendre le mate´riau plus vulne´rable a` certains phe´nome`nes de corrosion localise´e qui pourraient
eˆtre accentue´s par l’application d’une sollicitation me´canique.
Cette the`se s’inscrit dans le cadre du programme CORALIS (Corrosion of Aluminum-Lithium
Structures) finance´ par l’Agence Nationale de la Recherche (ANR). Les acteurs implique´s sont
constitue´s en un consortium qui comporte deux partenaires industriels : EADS Suresnes et
CONSTELLIUM Voreppe, et quatre partenaires acade´miques : le CIRIMAT de Toulouse qui a
pilote´ le programme, le LGP de Tarbes, le SIMaP de Grenoble et enfin l’institut de Me´canique
et d’inge´nierie de Bordeaux (I2M) dans lequel cette the`se a e´te´ re´alise´e.
Le programme CORALIS, de´bute´ en 2009, avait pour objectif d’e´tudier le comportement en
corrosion et corrosion sous contrainte des joints soude´s par FSW sur des alliages d’aluminium
lithium 2050. Le mate´riau a e´te´ fourni et traite´ par CONSTELLIUM et le soudage par FSW
des plaques a e´te´ assure´ par EADS. Le soudage par FSW entraine la formation de plusieurs
zones. Dans le cadre de cette the`se, nous nous focalisons uniquement sur la zone de noyau de
soudure de l’alliage qui est la zone ayant subie le plus de transformations thermome´caniques.
Des premiers tests industriels sur les soudures 2050 re´alise´s par EADS en exposition marine ont
montre´ une le´ge`re sensibilite´ du noyau soude´ a` la corrosion intergranulaire. La re´sistance a` la
corrosion de ce mate´riau a ensuite e´te´ ame´liore´e graˆce a` l’optimisation des conditions de sou-
dage et a` un traitement thermique post-soudage. L’effet be´ne´fique de ce traitement thermique
post-soudage a e´te´ montre´ par Proton et al. [PAA+11]. Ne´anmoins, les risques de de´velopper
des de´fauts de corrosion intergranulaire ne sont pas nuls, notamment en pre´sence de contrainte
me´canique. C’est pourquoi il est essentiel d’e´tudier les effets des contraintes internes ou externes
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Figure 1 – Proble´matique de l’e´tude
sur le de´veloppement de la corrosion sous contrainte intergranulaire du noyau soude´.
Cette e´tude, constituant l’une des 6 taˆches du projet CORALIS, se de´compose en deux ob-
jectifs majeurs :
– caracte´riser expe´rimentalement a` l’e´chelle locale (e´chelle des joints de grain) l’amorc¸age
et le de´veloppement de la corrosion sous contrainte intergranulaire (CSC-IG) en fonction
des parame`tres microstructuraux de´finis localement (de´sorientation des joints de grain par
exemple),
– de´velopper un mode`le nume´rique permettant de mieux comprendre le comportement en
CSC-IG du noyau soudure de l’alliage 2050 soude´ par FSW.
L’e´chelle de la mode´lisation permettant de repre´senter les phe´nome`nes doit eˆtre celle de la
microstructure, tout en conservant l’hypothe`se de milieu continu. Une simulation par e´le´ments
finis permettant de repre´senter la ge´ome´trie des grains et des joints de grain, ainsi que le com-
portement me´canique a` l’e´chelle du cristal, est adopte´e. Les lois d’amorc¸age et de propagation
des fissures de corrosion sous contrainte (intergranulaire dans notre cas) sont mode´lise´es a` par-
tir des observations expe´rimentales conduites a` l’e´chelle locale. Les parame`tres influents tels
que la contrainte normale au joint de grain, le niveau de de´formation, la de´sorientation des
grains, la dissolution anodique sont analyse´s pour e´laborer les lois a` imple´menter dans le code
par e´le´ments finis initialement purement me´canique (cf figure 1). C’est un sujet d’actualite´ en
me´canique des mate´riaux qui ne´cessite une bonne connaissance de la microstructure, de son effet
sur le comportement me´canique et de l’effet conjugue´ de la microstructure et de la me´canique
sur le comportement en corrosion sous contrainte.
Le me´moire s’articule autour de 4 chapitres traitant des diffe´rents aspects de´crits pre´ce´demment.
Le premier chapitre synthe´tise les donne´es bibliographiques permettant de poser le proble`me
et de proposer des pistes de re´solution. Tout d’abord, les connaissances acquises sur le mate´riau
de l’e´tude (alliage Al-Cu-Li), le proce´de´ (soudure FSW) et la zone e´tudie´e (noyau soude´) se-
ront rappele´es. Les e´tudes concernant l’effet de la microstructure et des contraintes me´caniques
sur la CSC-IG nous conduirons a` nous inte´resser a` la de´termination expe´rimentale des champs
me´caniques locaux et de la fissuration. Enfin, diffe´rents mode`les de CSC-IG seront pre´sente´s.
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Le deuxie`me chapitre porte sur le mate´riau de l’e´tude. Le comportement en CSC-IG du
mate´riau de´pend e´troitement de sa microstructure, une e´tude de celle-ci a e´te´ re´alise´e mon-
trant des variations de taille de grain, de microdurete´, de pre´cipitation et de texture au sein du
mate´riau. Ces he´te´roge´ne´ite´s seront analyse´es et quantifie´es par diffe´rentes techniques
expe´rimentales.
Ces he´te´roge´ne´ite´s microstructurales ont des conse´quences sur le comportement me´canique
du mate´riau, c’est l’objet du troisie`me chapitre. Apre`s avoir de´taille´ le dispositif expe´rimental
des essais de traction in-situ permettant d’effectuer des mesures de de´formation locale par
corre´lation d’images, nous tenterons de faire un lien entre les he´te´roge´ne´ite´s de la microstruc-
ture de´crits dans le chapitre pre´ce´dents et les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation observe´es. Des
calculs par e´le´ments finis seront e´galement pre´sente´s pour montrer l’effet de la texture sur les
champs me´caniques locaux.
Enfin le quatrie`me chapitre traite de l’effet conjugue´ des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales et
des he´te´roge´ne´ite´s de champs me´caniques locaux sur le comportement en CSC-IG du mate´riau.
Nous de´crirons succinctement les essais pre´liminaires re´alise´s puis le dispositif expe´rimental uti-
lise´ pour re´aliser les essais de corrosion sous contrainte. Nous pre´senterons ensuite les principaux
re´sultats expe´rimentaux obtenus, nous nous inte´resserons notamment a` l’effet de diffe´rents pa-
rame`tres lie´s aux champs me´caniques et a` la microstructure en faisant le lien avec les re´sultats
des deux chapitres pre´ce´dents. Nous exploiterons ensuite ces donne´es afin de de´velopper un
mode`le base´ sur un calcul par e´le´ments finis re´alise´ sur un agre´gat re´el.
En conclusion, une synthe`se des principaux re´sultats obtenus sera rappele´e et quelques pers-
pectives de recherche seront propose´es.
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Chapitre 1
Etude bibliographique
1.1 Mate´riau de l’e´tude
1.1.1 Les alliages d’aluminium-Lithium
Les alliages Al-Cu-Li ont fait leur premie`re apparition de`s les anne´es 20 en Allemagne sous
forme d’alliages du type Al-Zn-Cu-Mn-Li mais a` l’e´poque, les difficulte´s techniques rencontre´es
lors de la coule´e conduisaient a` des alliages de qualite´ me´diocre. Leur de´veloppement a donc
e´te´ freine´, voire stoppe´, suite a` l’arrive´e des nouveaux alliages des se´ries 2000 et 7000. A partir
de la fin des anne´es 70, les progre`s des moyens techniques d’e´laboration permettant la mise sur
le marche´ d’alliages Al-Cu-Li de qualite´, les trois grands producteurs d’aluminium lancent de
tre`s gros programmes de recherche et de de´veloppement qui portent sur ces alliages. Les rai-
sons qui expliquent la soudainete´ et l’ampleur des e´tudes sur ces alliages sont a` la fois d’ordre
e´conomique (crises pe´trolie`res donc souci d’alle´ger les structures) et d’ordre concurrentiel (me-
nace des mate´riaux composites).
Les alliages Al-Cu-Li sont encore, pour la plupart, en phase de de´veloppement et pour des rai-
sons de confidentialite´ industrielle e´videntes, il n’existe que tre`s peu de donne´es bibliographiques
relatives a` leur me´tallurgie, leurs proprie´te´s me´caniques et leur comportement en corrosion. La
plupart des travaux re´alise´s sur ces alliages montrent que les proprie´te´s de durcissement sont lie´es
a` la pre´cipitation des phases T1 (Al2CuLi), θ’ (Al2Cu) et dans une moindre mesure δ’ (Al3Li)
[JV98, EPGRR03]. L’alliage 2050 de´veloppe´ par Constellium et constituant le mate´riau d’e´tude
de ce projet pre´sente un rapport Cu/Li plus important que les autres alliages Al-Li, cela per-
met d’obtenir de meilleures proprie´te´s me´caniques via la pre´cipitation privile´gie´e de la phase T1.
Il existe pour le moment encore trop peu de publications de´crivant le processus de corrosion
intergranulaire des alliages Al-Cu-Li. La plupart e´voque la` encore la pre´sence des pre´cipite´s T1,
θ’ et δ’, la diffe´rence de potentiel entre ces pre´cipite´s et la matrice rend le mate´riau sensible
a` des phe´nome`nes de corrosion localise´e tels que la piquˆration ou la corrosion intergranulaire.
Pour comprendre l’effet des pre´cipite´s sur les me´canismes de corrosion des alliages Al-Cu-Li,
deux points de vue existent dans la litte´rature. Buchheit et al. [BMS94, BJMS90] ont montre´
que la corrosion intergranulaire d’un alliage Al-Li 2090 en milieu NaCl e´tait due a` la dissolution
anodique des pre´cipite´s T1. D’un autre coˆte´, Kumai et al. [KKTD89] sugge`re que la corrosion
intergranulaire des alliages Al-Li proviendrait plutoˆt de la dissolution pre´fe´rentielle de zones
de´pourvues de pre´cipite´s le long des joints de grain. Pour comprendre ces phe´nome`nes, Li et al.
[LLP+08] ont re´alise´ des pre´cipite´s T1 simule´s a` partir de leur composition chimique. Ils ont
fabrique´ un alliage d’aluminium cuivre lithium mode`le forme´ de 2 plaques en aluminium place´es
bord a` bord et de pre´cipite´s T1 simule´s place´s entre les 2. Le mate´riau cre´e´ a e´te´ immerge´ en
milieu NaCl 3,5 % et les potentiels de corrosion des T1 et de la matrice ont e´te´ mesure´s. Les
valeurs de ces potentiels mesure´s au de´but de l’immersion et au bout de 10h sont montre´es sur
la figure 1.1. Cette figure montre un changement des roˆles anodiques et cathodiques joue´s par
les pre´cipite´s et la matrice, les T1 ont un potentiel de corrosion plus anodique que celui de la
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Figure 1.1 – Variation du potentiel de corrosion des pre´cipite´s T1 et de l’aluminium (A : au
de´part et B : apre`s 10 jours d’immersion en milieu NaCl 3,5 % [LLP+08]
matrice au de´part, ce potentiel devient plus cathodique apre`s 10h d’immersion. Ainsi, lors de
l’immersion, les T1 se corrodent pre´fe´rentiellement car ils sont moins nobles que la matrice. La
corrosion de ces pre´cipite´s entraˆıne une dissolution pre´fe´rentielle des e´le´ments Li et donc un
enrichissement du pre´cipite´ en cuivre, qui est lui, plus noble que la matrice. Par conse´quent, les
pre´cipite´s T1 corrode´s deviennent plus cathodiques que l’aluminium, ce qui entraˆıne ensuite une
dissolution pre´fe´rentielle de l’alliage de base.
Ainsi, les alliages Al-Cu-Li pre´sentent des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales qui rendent les
processus de corrosion complexes. D’autre part, le mate´riau de notre e´tude pre´sente e´galement
des he´te´roge´ne´ite´s dues au proce´de´ de soudage par FSW qui sont de´crites dans la section suivante.
1.1.2 Les joints soude´s par FSW
Le proce´de´ de soudage par FSW (Friction Stir Welding) a e´te´ brevete´ par TWI (The Wel-
ding Institute) en 1991 et permet le soudage d’alliages sans fusion. Ainsi, le FSW convient
particulie`rement bien aux alliages re´pute´s difficilement soudables comme l’aluminium et est par-
ticulie`rement inte´ressant dans le cadre de l’alle`gement des structures pour le transport ae´rien,
naval et terrestre. Le principe de soudage est le suivant. Les deux toˆles a` souder sont mises en
contact et solidement bride´es. L’outil est compose´ d’un e´paulement et d’un pion. Le pion en ro-
tation plonge dans la matie`re, la chaleur engendre´e par la friction rend la matie`re environnante
visqueuse, et permet a` la tige d’y pe´ne´trer jusqu’a` l’e´paulement. Le me´tal visqueux, malaxe´ par
la rotation de l’outil flue de part et d’autre de celui-ci en formant la liaison des deux bords
puis la soudure proprement dite apre`s refroidissement (figure 1.2(a)). Ce proce´de´ de soudage
n’est pas syme´trique de part et d’autre de la ligne de soudage. Le coˆte´ ou` les deux vecteurs
vitesses (rotation et translation) ont le meˆme sens est nomme´ advancing side et le coˆte´ ou` ces
deux vecteurs sont oppose´s retreating side (figure 1.2(b) [Gen04]). Comme tous les proce´de´s de
soudage, le soudage FSW entraˆıne des gradients de microstructure, de comportement me´canique
et de comportement en corrosion du joint soude´. D’un point de vue microstructural, le soudage
FSW met en e´vidence 4 zones distinctes :
– le me´tal de base qui n’est pas affecte´ par le soudage (MB),
– une zone affecte´e thermiquement (ZAT),
– une zone affecte´e thermo-me´caniquement (ZATM),
– le noyau soude´ (NS).
La microstructure du noyau soude´ est forme´e de petits grains e´quiaxes a` la diffe´rence du
me´tal de base constitue´ de longs grains aplatis (figure 1.3). La grande variabilite´ de l’histoire
thermome´canique des diffe´rentes zones du joint soude´ par FSW entraˆıne des variations de com-
portement me´canique de chacune d’entre elles. Les profils de microdurete´ Vickers re´alise´s le
long de la section transverse d’un joint soude´ par FSW d’un alliage 2050 (ligne horizontale en
11
CHAPITRE 1. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE
(a) Illustration du soudage FSW (b) Localisation des coˆte´s advancing et retreating
[Gen04]
Figure 1.2 – Sche´mas relatifs au soudage FSW
Figure 1.3 – Section transverse d’un joint soude´ par FSW d’un alliage 2050 apre`s attaque
Keller. Microstructure observe´e dans le noyau soude´ (petits grains e´quiaxes) et dans le me´tal de
base (longs grains allonge´s) [PR08]
pointille´ de la figure 1.3) avec et sans post-traitement sont trace´s sur la figure 1.4. Ce graphe
montre que la durete´ est plus faible dans les zones affecte´es par le soudage que dans le me´tal de
base. Elle montre e´galement un effet du traitement thermique post-soudage. Pour le mate´riau
sans post-traitement thermique, la microdurete´ chute de 60 Hv par rapport au me´tal de base
et reste presque constante sur l’ensemble du joint soude´ (NS, ZATM, ZAT, ∼ 110 Hv). Apre`s
post-traitement thermique, la microdurete´ du joint soude´ augmente sans toutefois atteindre le
niveau du me´tal de base et pre´sente un profil en ”W” typique des alliages d’aluminium soude´s
par FSW ayant une pre´cipitation durcissante. Le maximum de durete´ est atteint dans la zone
affecte´e thermiquement et le minimum est atteint dans la zone affecte´e thermo-me´caniquement.
Le noyau soude´ a une durete´ moyenne de 140 Hv. Le soudage par FSW entraˆıne e´galement
l’existence de contraintes internes dues au maintien du noyau soude´ en compression. Pour un
alliage 2050 n’ayant pas subi de traitement thermique post-soudage, Pouget et Reynolds [PR08]
ont mesure´ une valeur maximale de contrainte re´siduelle (en compression) au sein du noyau
e´gale a` environ 50 % de sa limite d’e´lasticite´ (en traction). Pour un meˆme alliage ayant subi
un post-traitement thermique, cette valeur n’atteint plus que 20 % de la limite d’e´lasticite´ du
noyau. Ce changement de pourcentage est a` la fois duˆ a` la diminution des contraintes re´siduelles
et a` l’augmentation de la limite d’e´lasticite´ suite au post-traitement thermique.
Le soudage par FSW entraˆıne e´galement des variations dans le comportement en corrosion
entre les diffe´rentes zones. Les variations du potentiel libre en milieu NaCl 1M d’un alliage 2050
soude´ par FSW sont repre´sente´es le long d’une section transverse sur la figure 1.5 [Bou11]. Cette
figure montre un effet du post-traitement thermique sur le potentiel de corrosion, les valeurs
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Figure 1.4 – Profil de microdurete´ Vickers mesure´ a` mi-e´paisseur d’un alliage 2050 soude´ par
FSW sans et avec post-traitement thermique [PR08]
de potentiel sont plus e´lectrone´gatives pour l’alliage post-traite´e T8 que pour l’alliage brut de
soudage. Dans le cas de l’alliage brut de soudage, le joint soude´ est plus e´lectrone´gatif que le
me´tal de base alors que pour l’alliage post-traite´e T8, il est le´ge`rement plus noble. Les variations
de potentiels restent relativement faibles entre le mate´riau de base et la zone soude´e : 50 mV
pour l’alliage soude´ brut et 25 mV pour l’alliage post-traite´ T8. Ne´anmoins, la morphologie de
la corrosion varie entre les diffe´rentes zones. En particulier, pour l’alliage post-traite´e T8 pour
lequel il existe une transition entre la corrosion par piquˆre au sein du me´tal de base et la corro-
sion intergranulaire dans le noyau soude´.
Ces e´tudes montrent que le soudage par FSW ge´ne`re des he´te´roge´ne´ite´s entre les diffe´rentes
zones. Elles montrent l’effet be´ne´fique du post-traitement thermique sur le comportement me´canique
et sur le comportement en corrosion du mate´riau. Comme pre´sente´ en introduction, notre e´tude
porte exclusivement sur le noyau soude´ de l’alliage 2050. La suite de l’analyse bibliographique
sera focalise´e sur cette zone.
1.1.3 Le noyau de soudure par FSW
La plupart des auteurs qui e´tudient les mate´riaux soude´s par FSW se concentrent sur les
variations de comportement me´canique et de comportement en corrosion entre les diffe´rentes
zones (MB, ZATM, ZAT, NS) [LMRP03, JDA+06, JDA+07, SAD+10, BPQP+11, PAA+11],
mais peu d’entre eux e´tudient le noyau soude´ seul. Pourtant cette zone a une microstructure
tre`s he´te´roge`ne du fait du processus de soudage. Comme montre´ dans la section pre´ce´dente, le
noyau soude´ est compose´ de petits grains e´quiaxes. La taille des grains du noyau soude´ d’un
alliage Al-Li-Cu (Al-1.8 Li-2.7Cu-0.33Mg-0.33Mn-0.04 Zr-0.7Zn) mesure´e par Jata et Semiatin
[JS00] (figure 1.6) varie de 4 a` 20 µm, sans pre´cision toutefois sur les positions de ces mesures
dans le noyau. Ne´anmoins Hassan et al. [HNPP03] ont montre´ que la taille de grains du noyau
soude´ par FSW d’un alliage 7010 diminuait avec la profondeur (figure 1.7), c’est-a`-dire avec
la distance a` la surface de soudage. Les auteurs ont attribue´ cette variation au gradient de
tempe´rature pendant le soudage.
Les he´te´roge´ne´ite´s de taille de grain au sein du mate´riau peuvent avoir un impact sur les
proprie´te´s me´caniques. Pour la plupart des mate´riaux me´talliques, la durete´ (Hv) et la taille de
grains (d) sont lie´es par la relation de Hall-Petch qui est donne´e par l’e´quation suivante :
Hv = H0 + kHd
−1/2 (1.1)
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Figure 1.5 – Evolution du potentiel libre dans la section transverse a` mi-e´paisseur le long de
la soudure FSW de l’alliage 2050 brut de soudage et post-traite´e thermiquement T8 (e´lectrolyte
= 3,5 g/L NaCl) [Bou11]
Figure 1.6 – Distribution de la taille des grains sur le noyau soude´ d’un alliage Al-Li soude´ par
FSW [JS00]
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Figure 1.7 – Variation de la taille de grain avec la profondeur du noyau soude´ par FSW pour
un alliage d’aluminium 7010 [HNPP03]
(a) Alliage 1050 (b) Alliage 5083
Figure 1.8 – Variation de la durete´ avec l’inverse de la racine carre´e de la taille de grain pour
deux joints soude´s par FSW [SUKI03]
Ou` H0 et kH sont des parame`tres mate´riau.
Sato et al. [SUKI03] ont de´termine´ les valeurs de ces parame`tres pour deux joints soude´s
par FSW : le premier d’un alliage 1050 et le second d’un alliage 5083. Les graphes donnant la
variation de la durete´ avec l’inverse de la racine carre´e de la taille de grain pour chacun de ces
alliages sont montre´s par la figure 1.8. Pour l’alliage 1050 qui est un alliage d’aluminium tre`s pur
(plus de 99 % d’aluminium en masse), la microdurete´ varie bien line´airement avec l’inverse de la
racine carre´e de la taille de grain (figure 1.8(a)). Les auteurs obtiennent des valeurs de H0 ≈ 18
Hv et kH ≈ 19 Hv.µm1/2. En revanche, pour l’alliage 5083, la relation entre la microdurete´ et
l’inverse de la racine carre´e de la taille de grain est line´aire par morceau, un changement de pente
est observe´ a` environ 1,3 µm−1/2 ou` la valeur de kH passe de 14 Hv.µm1/2 a` 53 Hv.µm1/2 (figure
1.8(b)). Les auteurs expliquent cette variation par la pre´sence de nombreux petits pre´cipite´s
dans l’alliage 5083 qui viennent perturber les valeurs de microdurete´ et donc la relation Hall-
Petch. Dans le cas des alliages Al-Li, il a de´ja` e´te´ montre´ dans la litte´rature que la pre´sence des
pre´cipite´s durcissants, et notamment celle des pre´cipite´s T1, e´tait significativement responsable
des variations de durete´ du mate´riau [JV98, EPGRR03, SDA+11, DDD10]. Nous montrerons
que dans notre cas, comme pour l’alliage 5083, la pre´sence de pre´cipite´s peut masquer l’effet de
la taille de grain sur les proprie´te´s me´caniques de l’alliage.
Le noyau de soudure par FSW pre´sente a` une e´chelle supe´rieure une autre he´te´roge´ne´ite´ lie´e a`
l’existence des ”onion rings” qui est l’un des traits caracte´ristiques de sa microstructure. Ils sont
mis en e´vidence par la pre´sence de lignes elliptiques et concentriques qui apparaissent sur des
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(a) Sche´ma permettant de de´terminer
les diffe´rents plans des images optiques
(b) Repre´sentation sche´matique des ”onion
rings”
(c) Image optique des ”onion
rings” dans le plan XZ
(d) Image optique des ”onion
rings” dans le plan ZY
(e) Image optique des ”onion
rings” dans le plan XY
Figure 1.9 – Images relatives aux ”onion rings” du noyau de soudure par FSW [Kri02]
images optiques de manie`re pe´riodique le long de la direction de soudage. Des images optiques
de ces ”onion rings” suivant trois plans diffe´rents sont montre´es sur les figures 1.9(c), 1.9(d) et
1.9(e). Un schema tri-dimensionnel est donne´ sur la figure 1.9(b). Krishnan [Kri02] a mesure´
l’espace entre ces ”onion rings” dans la direction de soudage pour deux alliages d’aluminium
(6061 et 7075) pour diffe´rentes vitesses d’avance´e et diffe´rentes vitesses de rotation du pion. A
chaque fois, l’auteur a trouve´ que leur pe´riodicite´ e´tait e´gale a` l’avance´e du pion sur un tour. Il
a explique´ leur pre´sence par le fait que l’outil semblait attendre un court instant a` chaque tour,
et que du me´tal chaud produit par la friction se diffusait alors dans l’e´paisseur de la plaque.
D’autres explications ont e´te´ donne´es dans la litte´rature pour comprendre la pre´sence des
”onion rings”, Sutton et al. [SYRT02] ont attribue´ ces bandes de structures a` une alternance de
haute et de faible concentration en particules de seconde phase. Les auteurs ont montre´ alors
que les ”onion rings” entrainaient des variations de microdurete´ au sein du noyau soude´ comme
le montre la figure 1.10. Ces variations de microdurete´ e´taient ne´anmoins assez faibles : elle
passait d’une durete´ moyenne de 132 Hv pour les bandes de faibles concentration en pre´cipite´
a` une durete´ moyenne de 139 Hv pour les bandes de forte concentration en pre´cipite´, soit une
variation de 5 %. Lors d’une e´tude ulte´rieure, Yang et al. [YYSR04] ont observe´ que la taille
des grains e´tait plus importante dans les bandes a` faible concentration en pre´cipite´ que dans les
autres. Une variation comprise entre 10 et 25 % e´tait observe´e.
Fonda et al. [FB07] ont corre´le´ les ”onion rings” avec une variation de texture graˆce a` des
cartographies EBSD (Electron Back Scattering Diffraction) re´alise´es dans le noyau soude´. Le
principe de cette technique d’observation des orientations cristallographiques est pre´sente´ en
annexe A.1. La microstructure d’un joint soude´ d’un alliage 2195 a e´te´ re´ve´le´e par une attaque
Keller (figure 1.11(a)), la cartographie EBSD correspondante est montre´e sur la figure 1.11(b).
Cette cartographie EBSD montre que les bandes observe´es sur la figure 1.11(a) correspondent
a` une variation pe´riodique de l’orientation moyenne des grains aligne´e avec la direction normale
au plan de soudage. L’orientation de la normale au plan de soudage dans le repe`re du cristal
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Figure 1.10 – Variation de la microdurete´ au travers des bandes de structure pour un alliage
2024 soude´ par FSW [SYRT02]
varie entre des directions proches de la direction < 111 > (bleue) et des directions proches de
la direction < 110 > (verte) avec une pe´riodicite´ d’environ 570 µm qui correspond a` l’avance´e
du pion sur un tour pour ce mate´riau.
La technique EBSD permet aussi de mesurer des de´sorientations intragranulaires. Pour ce
faire, deux parame`tres sont principalement utilise´s : la de´sorientation moyenne par grain (Grain
Average Misorientation (GAM)) et la de´sorientation point par point (Kernel Average Misorien-
tation (KAM)). La me´thode de calcul de ces diffe´rents parame`tres est de´crite en annexe A.1.
Kumbhar et al. [KSS+11] ont mesure´ la moyenne de chacun de ces parame`tres dans les diffe´rentes
zones d’un alliage 5052 soude´es par FSW (figure 1.12). Les auteurs ont montre´ que ces valeurs
de de´sorientation e´taient ge´ne´ralement plus importantes dans le noyau soude´ (N1 et N2) que
dans le me´tal de base (BM). Cela indique un niveau de de´formation plastique plus important
dans le noyau soude´. Dans la litte´rature, des auteurs ont re´alise´ des simulations par e´le´ments
finis du proce´de´ de soudage par FSW [ZZB+06, XD08]. Ces auteurs ont mis en e´vidence par
ces simulations que la distribution des de´formations plastiques suivaient les ”onion rings”. La
de´formation plastique du mate´riau, du fait du proce´de´ de soudage par FSW, pourrait donc eˆtre
une autre cause de la formation des ”onion rings”.
1.1.4 Synthe`se sur le mate´riau de l’e´tude
Dans cette section, nous avons montre´ que le noyau de soudure par FSW de l’alliage 2050
pre´sentait 3 types d’he´te´roge´ne´ite´s microstructurales : taille de grains, orientations cristallines
et e´tat de pre´cipitation. Ces trois parame`tres peuvent entraˆıner des he´te´roge´ne´ite´s de compor-
tement me´canique a` l’e´chelle locale et avoir un impact sur le comportement en corrosion du
mate´riau. La question est de savoir comment ces parame`tres agissent sur la corrosion intergra-
nulaire ainsi que sur le comportement en corrosion sous contrainte intergranulaire. Une e´tude
bibliographique sur ce sujet est pre´sente´e a` la section suivante.
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(a) Image optique du joint soude´ apre`s attaque Keller (b) Cartographie
EBSD
Figure 1.11 – Mise en e´vidence des ”onion rings” d’un alliage 2195 soude´ par FSW dans le plan
de soudage a` 10.4 mm de la surface supe´rieure [FB07]
Figure 1.12 – De´sorientation moyenne par grain (GAM) et de´sorientation point par point
(KAM) pour les diffe´rentes zones d’un alliage 5052 soude´es par FSW. Les zones N1 et N2 sont
situe´es dans le noyau soude´, les zones AS et RS correspondent aux zones affecte´es thermiquement
coˆte´ advancing et coˆte´ reatreating respectivement et la zone BM correspond au me´tal de base
[KSS+11]
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Figure 1.13 – Sche´ma de´crivant les processus de dissolution anodique et de fragilisation par
hydroge`ne aux joints de grain [CK02]
1.2 E´tude des parame`tres influenc¸ant la corrosion sous contrainte
intergranulaire
Par de´finition, la corrosion sous contrainte (CSC) se produit lorsque le mate´riau est soumis a`
l’action simultane´e d’un environnement agressif et d’une sollicitation me´canique. Dans le secteur
ae´ronautique, la fissuration par CSC est une cause de rupture pre´mature´e de pie`ces en service.
Dans ce chapitre, nous nous focaliserons principalement sur la corrosion sous contrainte inter-
granulaire (CSC-IG) pour eˆtre en ade´quation avec la proble´matique de l’e´tude. La corrosion de
l’aluminium est le sie`ge des re´actions e´lectrochimiques suivantes :

Al −→ Al3+ + 3e−
H+ + e− −→ Hads e´tape d’adsorption e´lectrochimique
Hads +H
+ + e− −→ H2 e´tape de de´sorption e´lectrochimique
Hads −→ Habs e´tape d’absorption
(1.2)
La plupart des auteurs qui ont e´tudie´ ce phe´nome`ne conside`re que le processus de CSC-IG
des alliages d’aluminium re´sulte de 2 me´canismes majeurs : la dissolution anodique du me´tal
(premie`re e´quation du syste`me 1.2) et la fragilisation par l’hydroge`ne si l’hydroge`ne pe´ne`tre
dans le me´tal au lieu de former du H2 (dernie`re e´quation du syste`me 1.2) [CS00, CK02, VS98].
Cette approche est re´sume´e par la figure 1.13.
La CSC-IG peut de´pendre de plusieurs parame`tres lie´s au mate´riau, a` l’environnement cor-
rosif, et a` la sollicitation me´canique. La figure 1.14 donne une liste non exhaustive de l’ensemble
de ces parame`tres. La relation synergique entre une microstructure, un environnement meˆme
peu agressif et une sollicitation me´canique parfois infe´rieure a` σe rend le phe´nome`ne difficile
a` comprendre et a` mode´liser. Beaucoup d’auteurs se sont penche´s sur la question. Une revue
bibliographique de l’effet de ces diffe´rents parame`tres est pre´sente´e dans cette section.
1.2.1 Effet des parame`tres relatifs a` l’environnement
L’effet de l’environnement sur un alliage d’aluminium 2024-T351 a e´te´ e´tudie´ par Pauze
[Pau08]. L’auteur a re´alise´ des essais de traction lente (˙ = 5.10−8 s−1) en milieu NaCl 0,5M
et a montre´ un effet du pH de la solution sur la morphologie des fissures de corrosion sous
contrainte (figure 1.15). A pH=4, l’endommagement e´tait principalement intergranulaire avec
peu de piquˆres et des fissures tre`s fines (figure 1.15(a)) alors qu’a` pH=7, le mate´riau e´tait tre`s
piquˆre´ et les fissures intergranulaires e´taient tre`s e´mousse´es (1.15(b)). L’auteur a constate´ qu’il
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Figure 1.14 – Parame`tres influenc¸ant la CSC-IG
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(a) CSC a` pH=4 (6,45 jours) : les fissures sont fines
et peu e´mousse´es
(b) CSC a` pH=7 (9,69 jours) : les fissures sont
e´mousse´es
Figure 1.15 – Images optiques d’un alliage d’aluminium 2024-T351 apre`s un essai de traction
lente (˙ = 5.10−8 s−1) en milieu NaCl 0,5M, effet du pH sur la morphologie des fissures de CSC
[Pau08]
n’y avait pas d’effet majeur de la concentration en NaCl.
Le comportement en CSC de´pend aussi de la tempe´rature du milieu. Vogt et Speigel [VS98]
ont montre´ que la vitesse de propagation de fissure e´voluait avec la tempe´rature selon la loi
d’Arrhenius donne´e par l’e´quation suivante :
da
dt
= A exp(
−Q
RT
) (1.3)
Ou` dadt est la vitesse de propagation de fissure, T est la tempe´rature du milieu, R est la
constante des gaz parfaits, Q est l’e´nergie d’activation et A est une constante expe´rimentale.
Cette relation a e´te´ e´tablie dans le cas d’un alliage 2014 (figure 1.16), lorsque la tempe´rature
variait de 25 a` 150˚ . Les auteurs ont obtenu une valeur de l’e´nergie d’activation Q comprise entre
35 et 40 kJ.mol−1, conduisant a` une augmentation de la vitesse de propagation de fissure d’un
facteur 1000.
Beaucoup d’auteurs ont constate´ e´galement que la cine´tique de la CSC-IG de´pendait des
conditions e´lectrochimiques du milieu. La loi de Faraday est classiquement utilise´e pour lier la
vitesse de propagation de fissure a` la densite´ de courant [CK02, VS98, SK01] :
da
dt
=
M
zFρ
itip (1.4)
Ou` a est la longueur de la fissure, M et ρ sont respectivement la masse molaire et la masse
volumique du mate´riau, z est la valence effective (z = 3 pour le couple [Al,Al3+]), F = 96485
C.mol−1 est la constante de Faraday et itip est la densite´ de courant de corrosion en pointe de
fissure.
La loi de Faraday est propre au processus de dissolution mais ne prend pas en compte l’effet
de l’hydroge`ne. Ce dernier n’est pas syste´matique lors du processus de CSC, mais a de´ja` e´te´
constate´ expe´rimentalement pour certains alliages d’aluminium. Par exemple, Najjar [Naj97] a
montre´ que l’hydroge`ne intervenait dans la transition entre l’amorc¸age et la propagation des
fissures de CSC-IG dans le cas des alliages de la se´rie 7xxx. Pour ces alliages, le processus
de dissolution anodique est ne´cessaire a` l’amorc¸age et la fragilisation par hydroge`ne intervient
lors de la propagation. L’effet de l’hydroge`ne a e´galement e´te´ mis en e´vidence dans le cas d’un
alliage de la se´rie 5xxx qui pre´sente une pre´cipitation intergranulaire discontinue, Jones et al.
[JGVWJ04] ont montre´ que la re´duction associe´e a` la dissolution anodique des pre´cipite´s Al3Mg2
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Figure 1.16 – Effet de la tempe´rature sur la vitesse de propagation de fissures de CSC de
l’alliage 2014 dans l’eau. Les points repre´sentent les re´sultats expe´rimentaux et la droite est
obtenue en optimisant les parame`tres de la loi d’Arrhenius [VS98].
ge´ne´rait de l’hydroge`ne capable de fragiliser les joints de grain et de conduire a` leur rupture. Du
fait de ces e´vidences expe´rimentales, l’hydroge`ne a e´te´ pris en compte dans certains mode`les en
inte´grant des lois de diffusion de l’hydroge`ne dans le mate´riau. Les auteurs utilisent ge´ne´ralement
une loi de Fick qui est parfois modifie´e pour e´tablir un couplage avec les champs me´caniques
locaux [SM89, KKB99, MSN+10]. L’e´quation de transport d’hydroge`ne utilise´e par Miresmaeili
et al. [MSN+10] est la suivante :
(1 + ω)
∂CL
∂t
−∇(DL∇CL) +∇
(
CLDLV¯H
RT
σh
)
+ θT
dNT
dp
∂p
∂t
= 0 (1.5)
Les auteurs ont conside´re´ le fait que l’hydroge`ne se propage pre´fe´rentiellement sur les sites
interstitiels et sur les pie`ges d’hydroge`ne cre´e´s par les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation plastique.
La de´formation plastique p et la contrainte hydrostatique σh sont prises en compte dans la loi
de Fick. Cette loi de´pend e´galement d’un coefficient de diffusion de l’hydroge`ne dans le mate´riau
DL. Des valeurs de coefficient de diffusion de l’hydroge`ne dans l’aluminium sont donne´es par
Young Jr et al. [YJS98], elles sont de l’ordre de 2.3.10−11 m2.s−1. Pour les autres parame`tres
dont de´pend l’e´quation 1.5, plus de de´tails sont donne´s dans les re´fe´rences [Mir10, MSN+10].
1.2.2 Effet des parame`tres relatifs a` la microstructure
Les phe´nome`nes de corrosion localise´e proviennent ge´ne´ralement des he´te´roge´ne´ite´s du
mate´riau. Certaines parties du mate´riau sont plus sensibles a` la corrosion et vont se cor-
roder pre´fe´rentiellement, ce qui prote´gera galvaniquement les autres zones. C’est le cas des
he´te´roge´ne´ite´s dues a` l’e´tat de pre´cipitation pour les alliages d’aluminium, les pre´cipite´s les
moins nobles vont se corroder pre´fe´rentiellement par rapport a` la matrice. Dans le cas des al-
liages d’aluminium-lithium, les pre´cipite´s T1 jouent un roˆle majeur dans le processus de corrosion
comme cela a e´te´ explique´ dans la section 1.1.1.
A l’e´chelle de la microstructure, les orientations cristallines ont e´galement un effet sur ce
phe´nome`ne. En particulier, pour le phe´nome`ne de corrosion intergranulaire, de nombreux auteurs
ont montre´ l’effet de la nature du joint de grain. La nature du joint de grain est un parame`tre
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(a) Avant l’essai de corrosion
(mate´riau attaque´ a` l’acide
fluorhydrique a` 10% pendant
1 min)
(b) Apre`s 24h d’immersion
dans l’acide chlorhydrique a`
16%
Figure 1.17 – Microstructure de l’aluminium pur. Les joints de grains marque´s d’un L (Σ1)
et d’un 3 (Σ3) sont des joints de grain spe´ciaux et les joints de grain marque´s d’un R sont des
joints a` forte de´sorientation (> 15˚ ). Les valeurs entre parenthe`ses sont les angles de de´viation
par rapport au site exact de co¨ıncidence [KEAP01].
cristallographique qui correspond a` la de´sorientation de l’orientation cristallographique d’un
grain avec le grain voisin. Cette de´sorientation peut eˆtre caracte´rise´e par un vecteur commun
aux deux re´seaux et un angle de rotation autour de ce vecteur, appele´ angle de de´sorientation
(cf. annexe A.1). Trois types de joint de grain sont de´finis : les joints a` faible de´sorientation (<
15˚ ), les joints de grain spe´ciaux CSL, et les joints ordinaires ou ale´atoires (cf. annexe A.1). Les
joints de grain spe´ciaux CSL sont de´finis par le parame`tre Σ qui correspond a` l’indice de co¨ınci-
dence entre les deux grains. Les joints de grain ale´atoires sont les joints de grain pour lesquels
il n’existe pas de co¨ıncidence entre les deux grains et qui pre´sentent une forte de´sorientation (>
15˚ ), ils repre´sentent environ 80 % des joints de grain d’un polycristal.
L’effet de la nature du joint de grain sur la corrosion intergranulaire a notamment e´te´ montre´
sur des mate´riaux purs [KEAP01, MIM04] pour s’affranchir de l’effet de l’e´tat de pre´cipitation.
La figure 1.17 montre l’effet de la nature du joint de grain sur la corrosion intergranulaire d’un
aluminium pur. Cette figure montre clairement que les joints de grain ale´atoires (marque´s d’un
R sur la figure 1.17(a)) sont tre`s fortement attaque´s alors que les joints de grain spe´ciaux Σ1 et
Σ3 sont plus re´sistants a` la corrosion. Chan et al. [CWC+08] ont tire´ le meˆme type de conclusion
pour un alliage 2124 ayant subi un essai de corrosion intergranulaire selon la norme ASTM G110
[AG03]. La figure 1.18 montre le pourcentage de joints de grains corrode´s pour chaque type de
joints. Cette figure montre que les joints Σ1, 3, 7 et 13 pre´sentent une bonne re´sistance a` la
corrosion intergranulaire. Ne´anmoins, la re´sistance des joints Σ13, Σ15, Σ17 et Σ19 est toujours
incertaine car peu de joints de grain ont e´te´ analyse´s.
Les auteurs ont e´galement e´tudie´ l’effet de l’angle de de´sorientation entre deux grains dans
le meˆme milieu. Les densite´s de probabilite´ des diffe´rentes valeurs de de´sorientation pour des
joints de grain corrode´s et non corrode´s sont repre´sente´s sur la figure 1.19. La distribution
des joints de grain non corrode´s est confondue avec la distribution de´termine´e par Mackenzie
[Mac58] qui repre´sente les de´sorientations de l’ensemble des grains pour un e´chantillon ale´atoire,
ce qui signifie que la corrosion intergranulaire semble s’amorcer ale´atoirement sur l’ensemble
des joints de grain. Par contre parmi les joints de grain non corrode´s, une tre`s forte proportion
(comparativement a` leur occurrence) pre´sente une faible de´sorientation. Cela indique clairement
que les joints de grain a` faible de´sorientation sont tre`s re´sistants a` la corrosion intergranulaire.
La nature du joint de grain a un impact sur l’amorc¸age de la corrosion intergranulaire (C-IG)
23
CHAPITRE 1. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE
Figure 1.18 – Diagramme montrant la sensibilite´ a` la corrosion des diffe´rents joints de grain
CSL pour un alliage 2124. Le nombre de joints de grain observe´s pour chaque type de joint est
indique´ entre parenthe`ses [CWC+08].
Figure 1.19 – Densite´ de probabilite´ en fonction de la de´sorientation des joints de grain pour
les joints corrode´s et non corrode´s. La distribution de McKenzie pour un e´chantillon ale´atoire
est e´galement repre´sente´e (courbe labellise´e ”random”) [CWC+08].
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(a) Cartographie des indices de qualite´ obtenus par
EBSD
(b) Analyse locale dans diffe´rentes zones de la cartographie
(R signifie joint de grain a` forte de´sorientation et L signifie
joint de grain a` faible de´sorientation
Figure 1.20 – Effet de la nature du joint de grain sur la propagation des fissures de CSC-IG
[AS09b].
sans contrainte applique´e. Arafin et Szpunar [AS09b] ont montre´ que cet effet existait aussi sur
la propagation des fissures de CSC-IG. La figure 1.20(a) pre´sente une image EBSD d’une fissure
de CSC-IG observe´e sur un gazoduc en service. La cartographie EBSD permet de connaˆıtre la
nature de chacun des joints de grain. Plusieurs zones de la fissure ont e´te´ analyse´es, celles-ci sont
sche´matise´es sur la figure 1.20(b). Dans chacun des cas, on constate que la fissure a tendance
a` privile´gier les joints de grain a` forte de´sorientation plutoˆt que les joints de grain a` faible
de´sorientation et les joints de grain spe´ciaux CSL.
Nous avons mis en e´vidence l’impact de la nature du joint de grain sur la corrosion intergra-
nulaire du mate´riau, ainsi, les joints de grain a` faible de´sorientation et certains joints de grain
spe´ciaux CSL semblent tre`s re´sistants a` la C-IG et a` la CSC-IG. Cet effet a e´te´ constate´ sur
des mate´riaux purs mais aussi sur des alliages d’aluminium pour lesquels d’autres phe´nome`nes
majeurs tels que la pre´cipitation peuvent perturber le processus de corrosion. L’influence de
la nature du joint de grain sur la CSC-IG semble importante et sera donc e´tudie´e dans le
cadre de ce travail. Dans le cas de la CSC-IG, d’autres parame`tres tels que les parame`tres
me´caniques peuvent aussi influencer ce processus. Dans la re´fe´rence [AS09b], il s’agissait de
contraintes re´siduelles pre´sentes sur des pie`ces en service mais aucun parame`tre tel que le ni-
veau de contrainte et de de´formation n’e´tait connu. L’effet de ces parame`tres me´caniques sera
e´tudie´ dans la section suivante.
1.2.3 Effet des parame`tres relatifs aux champs me´caniques
Plusieurs parame`tres me´caniques peuvent influencer le comportement en CSC-IG du mate´riau.
Tout d’abord, l’existence des contraintes me´caniques a un effet sur le comportement en corrosion
du mate´riau. En particulier, Connolly et Scully [CS05] ont montre´ que la contrainte me´canique
e´tait ne´cessaire pour l’amorc¸age de la corrosion intergranulaire d’un alliage d’aluminium-cuivre-
lithium 2096 pour des essais re´alise´s en milieu NaCl 0,6 M pendant 100 heures. Seule de la
corrosion par piquˆre est observe´e en l’absence de contrainte. Ce n’est pas le cas pour tous les
alliages d’aluminium, pour les alliages 2024 par exemple, la corrosion intergranulaire est ob-
serve´e avec et sans contrainte applique´e pour des essais re´alise´s en milieu NaCl 1M pendant
plusieurs heures [LFZR04, LFZR07, Pau08]. Ne´anmoins, l’application d’une contrainte a un ef-
fet sur la profondeur de la corrosion intergranulaire comme le montre la figure 1.21. Sur la figure
1.21(a), les auteurs ont e´tudie´ l’effet d’une pre´-de´formation et donc des contraintes internes sur
la corrosion intergranulaire. La profondeur de la corrosion intergranulaire sur l’e´prouvette pre´-
de´forme´e e´tait 25 % plus importante que celle qui n’avait pas subi de pre´-de´formation. Pour
la figure 1.21(b), l’auteur a compare´ des re´sultats d’essais de C-IG et de CSC-IG pour mettre
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(a) Variation de la profondeur de la
corrosion intergranulaire avec le temps
pour un alliage d’aluminium 2024-T3 avec
et sans pre´-de´formation en milieu NaCl
1M oxyge´ne´e a` -580 mV (re´fe´rence :
l’e´lectrode au calomel sature´). La valeur
entre parenthe`se est la pre´-de´formation
[LFZR04].
(b) Variation de la profondeur des fissures de C-IG et CSC-
IG avec le temps pour un alliage d’aluminium 2024-T351. Les
essais de CSC sont des essais de traction re´alise´s a` une vitesse
de 5.10−8 s−1 en milieu NaCl 0,5 M oxyge´ne´e a` potentiel libre
[Pau08].
Figure 1.21 – Effet des contraintes sur la profondeur de la corrosion intergranulaire pour des
alliages d’aluminium 2024.
en e´vidence cette fois-ci l’effet d’une contrainte externe applique´e. Dans ce cas, les profondeurs
des fissures de CSC-IG sont beaucoup plus importantes que celles de C-IG, elles varient d’un
facteur compris entre 1 et 1000. Cette variation plus importante peut s’expliquer par le fait que
le niveau des contraintes externes dans le cas de la figure 1.21(b) est plus important que celui des
contraintes re´siduelles de la figure 1.21(a). On observe donc les effets du niveau de contrainte sur
la vitesse de propagation des fissures de CSC-IG. Pour des essais de CSC re´alise´s selon le sens
long, sur une face, les auteurs ont re´ve´le´ des vitesses de propagation de 8 µm.h−1 a` 22 µm.h−1.
Ces vitesses seront compare´es a` nos re´sultats dans le chapitre 4.
Pour de´finir la relation entre niveau de contrainte et vitesse de propagation de fissure, les
auteurs de la litte´rature relient souvent la vitesse de propagation de fissure au facteur d’intensite´
de contrainte. La courbe donnant l’e´volution de la vitesse de fissuration par CSC da/dt en fonc-
tion du facteur d’intensite´ de contrainte K pour les alliages d’aluminium pre´sente ge´ne´ralement
3 re´gions comme cela est sche´matise´ sur la figure 1.22. Dans la re´gion I, pour de faibles valeurs
de K, la vitesse de propagation de la CSC est fortement de´pendante du facteur d’intensite´ de
contrainte. Elle suit une loi de la forme da/dt = exp(AK). Dans la re´gion II, pour des valeurs
de facteur d’intensite´ de contrainte interme´diaires, da/dt est inde´pendante de K. Finalement,
a` partir d’un certain niveau de K relativement e´leve´, la vitesse de propagation de la CSC
re´-augmente rapidement avec le facteur d’intensite´ de contrainte (re´gion III) jusqu’a` rupture.
Ne´anmoins, cette dernie`re re´gion n’est pas pre´sente pour la plupart des alliages d’aluminium
commerciaux. Un exemple de courbe donnant da/dt en fonction de K obtenue par Vogt et Speidel
[VS98] pour l’alliage 2014 est donne´ a` la figure 1.23. Les re´gions I et II se distinguent clairement,
la transition entre l’une et l’autre a lieu pour KI ≈ 12 MPa.
√
m et la te´nacite´ du mate´riau en
CSC est estime´e a` 5 MPa.
√
m. Pour une valeur de KI variant de 5 a` 12 MPa.
√
m, la fissure de
CSC atteint une vitesse maximale de 1.10−8 m.s−1.
Un autre parame`tre important a` prendre en conside´ration est la vitesse de de´formation
de l’essai de CSC. Serebrinsky et al. [SDG99, SG04] ont montre´ une augmentation line´aire
de la vitesse de propagation de fissure de CSC-IG avec la vitesse de de´formation pour des
alliages d’argent a` des vitesses de de´formation variant de 10−6 a` 101 s−1. Concernant les alliages
d’aluminium, Srinivasan et al. [SDZ+05] ont e´tudie´ l’effet de la vitesse de de´formation sur le
comportement en corrosion de soudures FSW mixtes d’alliages 7075/6056. Les auteurs ont re´alise´
des essais de traction lente en milieu NaCl 3,5 % pour deux vitesses de de´formation : 10−6 et
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Figure 1.22 – Schema repre´sentant l’effet du facteur d’intensite´ de contrainte sur la vitesse de
propagation de fissure de CSC [Spe75].
Figure 1.23 – Effet du facteur d’intensite´ de contrainte sur la vitesse de propagation de fissure
de CSC pour un alliage 2014 en milieu NaCl 3,5 % a` 23˚ C [VS98].
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Figure 1.24 – Courbes contrainte-de´formation pour 2 soudures FSW mixtes 7075/6056 teste´es
en milieu NaCl 3,5 % pour des vitesses de de´formation nominales de 10−6 et 10−7 s−1 [SDZ+05].
10−7 s−1. Les courbes de traction sont montre´es sur la figure 1.24. A 10−6 s−1, la courbe de
traction est tre`s proche de la courbe a` l’air, la rupture a lieu a` la frontie`re ZATM/ZAT coˆte´
6056 et est purement me´canique. En revanche, a` 10−7 s−1, on observe une rupture pre´mature´e
de l’e´prouvette sans entrer dans le domaine plastique, la rupture a lieu cette fois coˆte´ 7075 a`
la frontie`re ZATM/ZAT ou` une attaque par piquˆre tre`s marque´e est observe´e. Tinnes [Tin06] a
e´galement observe´ une diminution de l’allongement a` rupture entre 10−6 et 10−7 s−1 pour des
essais de CSC en milieu MgCl2 30 % a` 117˚ C sur un acier 316L. La variabilite´ est ne´anmoins
plus faible dans ce cas, un facteur 2 entre les allongements a` rupture est observe´. La vitesse de
de´formation a e´galement un effet sur le nombre de sites d’amorc¸age de fissures comme cela a e´te´
montre´ par Touzet et al. [TLPAP06]. Les auteurs ont re´alise´ des essais de traction lente sur un
acier 304L en milieu MgCl2 44 % a` 153˚ C. Ils ont montre´ que le nombre de fissures amorce´es
doublait lorsque la vitesse de de´formation impose´e passait de ˙ = 8.10−6 s−1 a` ˙ = 3.10−6 s−1.
Nous avons constate´ a` travers plusieurs re´fe´rences un effet important des parame`tres me´caniques
macroscopiques sur la C-IG, la CSC et la CSC-IG. Ne´anmoins, lors d’essais me´caniques, il existe
aussi des he´te´roge´ne´ite´s des champs me´caniques a` l’e´chelle locale du fait des he´te´roge´ne´ite´s mi-
crostructurales. Ces champs me´caniques locaux ont probablement aussi un effet sur la CSC-IG
mais ils sont difficiles a` estimer expe´rimentalement. Afin de de´terminer les techniques utiles et
re´alisables dans le cadre de notre e´tude, diffe´rentes me´thodes de caracte´risation a` l’e´chelle locale
seront pre´sente´es dans la section 1.3.1.
1.2.4 Synthe`se sur la CSC-IG
Dans cette section, nous avons rappele´ que les phe´nome`nes de C-IG, CSC et CSC-IG pou-
vaient de´pendre d’un nombre important de parame`tres. Ces parame`tres peuvent eˆtre lie´s a`
l’environnement, a` la microstructure ou aux champs me´caniques. Dans le cadre de notre e´tude,
il est important de pouvoir fixer certains parame`tres afin de caracte´riser efficacement la dure´e de
vie des structures ae´ronautiques sans avoir trop de dispersion dans les re´sultats. Pour ce faire,
les parame`tres lie´s a` l’environnement tels que la tempe´rature exte´rieure ou le milieu corrosif
seront fixe´s. Pour e´tudier l’effet de la microstructure, les analyses EBSD nous apporterons une
quantite´ importante d’informations. Les effets des parame`tres macroscopiques mis en e´vidence
dans cette section serons e´tudie´s en faisant varier les conditions de chargement.
Par contre, compte tenu des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales, les champs de de´formation
et de contrainte locaux seront e´galement tre`s he´te´roge`nes. L’objectif final de l’e´tude e´tant de
simuler le comportement en CSC-IG du mate´riau a` l’e´chelle de la microstructure, il est capital
de bien connaˆıtre et de mode´liser les champs me´caniques locaux. Un certain nombre de mesures
expe´rimentales a` l’e´chelle locale doivent donc eˆtre re´alise´es pour construire ce mode`le. Ces me-
sures expe´rimentales concernent principalement deux aspects :
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(a) Par corre´lation d’images (b) Par calcul e´le´ments finis
Figure 1.25 – Cartographies de la de´formation axiale (11) sur la surface libre apre`s 5% de
de´formation globale sur du cuivre OFHC [MTS+07]
– l’estimation des champs me´caniques a` l’e´chelle locale dont le processus de CSC-IG est tre`s
de´pendant,
– l’analyse quantitative in-situ et ex-situ des fissures intergranulaires observe´es en terme de
longueur, localisation ou vitesse de propagation
Une analyse bibliographique des diffe´rentes techniques expe´rimentales permettant ces me-
sures a` l’e´chelle locale est pre´sente´e dans la section suivante.
1.3 Mesures expe´rimentales a` l’e´chelle locale
1.3.1 Champs me´caniques locaux
L’une des me´thodes les plus utilise´es dans la litte´rature pour mesurer les champs de de´formation
a` l’e´chelle locale est la corre´lation d’images [WDL80, BHR06, Ge´08]. Dans le cadre de notre
e´tude, nous cherchons a` relier les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation au comportement en CSC-IG,
la me´thode doit donc pouvoir s’appliquer a` l’e´chelle polycristalline comme ont pu le faire par
exemple Musienko et al. [MTS+07]. Les auteurs ont re´alise´ des mesures par corre´lation d’images
MEB obtenues par un essai de traction in-situ sur du cuivre OFHC (Oxygen Free High Conduc-
tivity). La cartographie de la de´formation axiale obtenue apre`s 5% de de´formation globale est
montre´e sur la figure 1.25(a). Les auteurs ont e´galement de´termine´ les champs de de´formation par
calcul par e´le´ments finis. Pour comparer efficacement les re´sultats expe´rimentaux et nume´riques,
les calculs ont e´te´ re´alise´s sur un agre´gat re´el en 3D. Pour ce faire, des polissages e´lectrolytiques
successifs ont e´te´ effectue´s sur l’e´chantillon et une cartographie EBSD a e´te´ re´alise´e entre chaque
polissage. Cette ope´ration a permis d’obtenir la ge´ome´trie re´elle des grains et leur orientation
cristalline sur l’ensemble de l’agre´gat 3D. La cartographie de la de´formation axiale obtenue par
le calcul e´le´ments finis apre`s 5% de de´formation globale est montre´e sur la figure 1.25(b). Il y
a un bon accord ge´ne´ral entre le champ de de´formation local obtenu nume´riquement avec celui
obtenu expe´rimentalement. Ce re´sultat montre dans ce cas l’efficacite´ de la me´thode de mesure
des champs de de´formation par corre´lation d’images a` l’e´chelle polycristalline.
Il est important de noter que la me´thode par corre´lation d’images permet de mesurer un
champ de de´formation total (e´lastique + plastique), il est impossible d’en de´duire des niveaux
de de´formation plastique ou de contrainte interne. D’autres techniques existent pour obtenir de
telles informations. Parmi elles, l’EBSD peut eˆtre utilise´ pour estimer le niveau de de´formation
plastique locale, ou pour mesurer des de´formations e´lastiques (et donc acce´der au niveau de
contrainte interne si on connaˆıt la matrice de rigidite´ du mate´riau). Le champ de de´formation
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(a) A 0 % de de´formation plastique
(b) A 14,4 % de de´formation plastique
Figure 1.26 – Cartographies EBSD d’un acier inoxydable 304 [KWT06]
plastique locale est souvent relie´ a` la de´sorientation moyenne par grain qui peut eˆtre mesure´e par
EBSD [Tin06, BOYA06, KWT05, KWT06]. La manie`re dont est calcule´e cette de´sorientation
moyenne est de´taille´e en annexe A.1. Kamaya et al. [KWT06] ont re´alise´ des cartographies EBSD
pre´sente´es a` la figure 1.26 sur un acier 304 avant et apre`s 14,4 % de de´formation plastique.
Les variations des orientations au sein des grains de l’e´chantillon de´forme´ (figure 1.26(b)) y
apparaissent clairement plus marque´es que celles des grains de l’e´chantillon non de´forme´ (figure
1.26(a)). Les auteurs ont interpre´te´ cette variation d’orientation cristalline par la pre´sence des
dislocations apre`s de´formation plastique. Graˆce a` leurs mesures, ils en ont de´duit une relation
entre la moyenne des de´sorientations sur l’ensemble de l’e´chantillon MCD (Modified crystal
deformation) et la de´formation plastique macroscopique p :
MCD = 0.182p + 0.453 (1.6)
D’autres auteurs ont cherche´ a` corre´ler de´sorientation intragranulaire et de´formation plas-
tique. Par exemple, Pantleon [Pan08] a relie´ la de´sorientation intragranulaire avec la densite´ de
dislocation.
La technique EBSD est aussi utilise´e pour estimer des contraintes re´siduelles locales. Une
me´thode de cross-corre´lation des diagrammes de Kikuchi a e´te´ de´veloppe´e par Wilkinson et
al. [WMD06, WMD09] et par Villert et al. [VMWF09]. Les auteurs ont montre´ que lors-
qu’une de´formation e´tait applique´e a` un e´chantillon polycristallin, un de´placement des bandes
de Kikuchi e´tait observe´ (figure 1.27). Ils ont e´tabli une relation entre le de´placement de ces
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(a) Diagramme de Kikuchi a` l’e´tat de re´fe´rence (b) Diagramme de Kikuchi apre`s de´formation
de l’e´chantillon
Figure 1.27 – Illustration des de´placements des bandes de Kikuchi provoque´s par l’application
d’une de´formation a` l’e´chantillon [WBK+10]
bandes et le champ de de´formation e´lastique local. Le champ de de´formation e´lastique local
est ainsi estime´ avec une pre´cision de 10−4. A partir du champ de de´formation e´lastique, on
peut ensuite de´terminer le champ de contrainte locale en connaissant la matrice de rigidite´ du
mate´riau. Cette me´thode permet donc de mesurer le champ de contrainte locale avec une bonne
pre´cision. Ne´anmoins, l’EBSD est tre`s sensible a` l’e´crouissage, la re´alisation de cartographies
apre`s de´formation est donc tre`s de´licate. Dans notre cas, le soudage par FSW donne lieu a` un
taux d’e´crouissage trop important et une taille de grain trop petite pour obtenir des cartogra-
phies EBSD avec suffisamment de re´solution et acce´der a` ce type d’information.
1.3.2 Localisation et cine´tique des fissures de CSC-IG
Certaines donne´es telles que les sites d’amorc¸age, les temps d’incubation, les chemins et les vi-
tesses de propagation des fissures de CSC-IG peuvent eˆtre difficiles a` obtenir expe´rimentalement.
Les fissures sont classiquement analyse´es apre`s essai par diffe´rentes techniques de microscopie
telles que la microscopie optique ou la microscopie e´lectronique a` balayage (MEB). Ne´anmoins
cette analyse ex-situ pre´sente plusieurs inconve´nients :
– On ne connait pas l’e´volution de ces fissures au cours du temps mais seulement leurs
caracte´ristiques a` l’e´tat final ;
– ces techniques de microscopie ne donnent que des informations en surface ;
– on ne peut pas e´tablir de corre´lation avec les parame`tres microstructuraux tels que les
orientations cristallines ou la nature du joint de grain.
D’autres techniques existent pour reme´dier a` ces proble`mes. Pour s’affranchir de l’e´volution
des fissures en fonction du temps, des techniques de suivi in-situ ont e´te´ utilise´es dans la
litte´rature. Par exemple, Pauze [Pau08] a re´alise´ des suivis e´lectriques d’essais de traction en
milieu NaCl. Sur des e´prouvettes entaille´es permettant de localiser l’amorc¸age de fissures, un
courant constant e´tait applique´ a` l’e´prouvette pendant l’essai et le potentiel e´tait mesure´ de part
et d’autre de la fissure a` l’aide de 2 e´lectrodes. Une relation a e´te´ e´tablie entre la longueur de la
fissure et la diffe´rence de potentiel mesure´. Cette technique a permis de de´terminer la longueur
de la fissure en fonction du temps (pour des temps tre`s longs, plusieurs centaines d’heures)
avec une re´solution de 100 µm. Ne´anmoins, elle n’a pas permis d’acce´der a` des informations
tridimensionnelles.
A une e´chelle plus locale, Olive et al. [OCD99] ont re´alise´ des essais de fatigue corrosion sur
un acier 316L in-situ sous un vide´omicroscope optique a` longue focale. Par cette technique, les
auteurs ont suivi au cours du temps l’e´volution de la longueur de fissure en surface et la pro-
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Figure 1.28 – Billes d’hydroge`ne observe´es sur une fissure de fatigue corrosion d’un acier 316L
[OCD99].
duction de billes d’hydroge`ne ge´ne´re´e par la re´action de re´duction cathodique en fond de fissure
(cf. e´quations 1.2). Un exemple de billes d’hydroge`ne observe´es par les auteurs est montre´ sur
la figure 1.28.
Par rapport a` la me´thode de suivi e´lectrique, le suivi in-situ sous vide´omicroscope a` longue
focale permet d’analyser des fissures plus petites (entre 1 µm et 1 mm) et donne des informa-
tions sur la propagation en profondeur. Ne´anmoins, elle ne´cessite une analyse pre´cise de chaque
image optique, l’acquisition de donne´es est donc moins imme´diate que pour la me´thode de suivi
e´lectrique. D’autres me´thodes de suivi in-situ existent dans la litte´rature, a` une e´chelle encore
plus locale, on peut citer le microscope a` force atomique (AFM) [PLPOS01, Mar05] dont le
principe est re´sume´ en annexe A.2. L’AFM permet, entre autres, d’obtenir la topographie de la
surface fournissant ainsi une analyse des fissures tridimensionnelle. La` encore un suivi in-situ
permet de connaˆıtre l’e´volution de la fissure au cours du temps. La taille maximale de la surface
analyse´e est de 100 µm de coˆte´ et la profondeur maximale qui peut eˆtre mesure´e est de l’ordre
de 5 µm, il s’agit donc d’une analyse tre`s locale qui permet de suivre l’e´volution des premiers
stades de la corrosion.
Une autre technique expe´rimentale tre`s utilise´e pour analyser la morphologie tridimension-
nelle des fissures est la tomographie X. Le principe de la me´thode est re´sume´ en annexe A.3.
Knight et al. [KST11] ont utilise´ cette technique pour e´tudier le de´veloppement de la corrosion
intergranulaire d’un alliage 2024 immerge´ en milieu NaCl 3,5 %. Un exemple de repre´sentation
tridimensionnelle est donne´e par la figure 1.29. Les auteurs ont mesure´ des vitesses de propaga-
tion de fissure de l’ordre de 3 µm.h−1. Les mesures ayant e´te´ re´alise´es ex-situ, cette vitesse cor-
respond a` une vitesse de propagation moyenne sur l’ensemble de la dure´e de l’essai. Ne´anmoins,
on peut trouver dans la litte´rature des auteurs qui ont re´alise´ des mesures de tomographie X
in-situ. C’est le cas de Marrow et al. [MBJ+06] pour l’e´tude de la CSC-IG d’un acier inoxydable
304. Les auteurs ont re´alise´ des essais de traction en milieu K2S4O6. Pendant chaque essai, 5
mesures de tomographie in-situ d’une dure´e de 90 min chacune ont e´te´ re´alise´es. E´tant donne´e la
dure´e de prise de vue, il e´tait ne´cessaire d’arreˆter la propagation des fissures pendant les mesures
en de´chargeant me´caniquement l’e´prouvette et en la couplant a` une e´lectrode d’aluminium pur
afin de cre´er une protection cathodique par anode sacrificielle. A la fin de la prise de mesure,
l’e´prouvette e´tait recharge´e au niveau de contrainte pre´ce´dent, et l’anode e´tait enleve´e. Cette
proce´dure a permis un suivi de la propagation de fissures au cours du temps. Ne´anmoins, comme
elle e´tait longue et fastidieuse, peu de points de mesures ont pu eˆtre obtenus.
La technique EBSD est classiquement utilise´e pour l’analyse des microstructures. Nous avons
vu e´galement (section 1.3.1) qu’elle permettait d’estimer des champs de de´formation locale. Elle
connaˆıt e´galement des de´veloppements dans l’analyse de la fissuration, notamment par CSC
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(a) Vue 3D (b) Vue 2D a` 115 µm de la surface im-
merge´e
Figure 1.29 – Repre´sentation tridimensionnelle du de´veloppement de la corrosion intergranu-
laire d’un alliage 2024 immerge´ pendant 168 h en milieu NaCl a` 3,5 % [KST11].
[Gou02, Mar05]. Cette analyse apre`s fissuration permet de corre´ler l’amorc¸age des fissures avec
les orientations cristallines et la de´sorientation des joints de grain en surface. L’EBSD ne´cessite
que l’e´chantillon soit parfaitement poli, des analyses in-situ sont donc impossibles. De plus, elle
ne donne a` priori que des informations en surface meˆme si des analyses en 3D sont pre´sente´es
dans la litte´rature. Musienko et al. [MTS+07], de´ja` cite´s dans la section pre´ce´dente, ont re´alise´
des polissages e´lectrolytiques successifs et une cartographie EBSD entre chaque polissage pour
obtenir la microstructure en 3D. Zaefferer et al. [ZWR08] ont quant a` eux couple´ l’EBSD a`
un FIB (Focused Ion Beam). Une succession de cartographies EBSD et d’abrasions d’une fine
couche de surface par un faisceau d’ions Ga+ a permis e´galement d’obtenir une cartographie
EBSD 3D. Ces me´thodes pre´sentent ne´anmoins l’inconve´nient d’eˆtre destructives. Pour analyser
des fissures de CSC en 3D d’un polycristal en re´cupe´rant les orientations cristallines des grains de
manie`re non destructive, la me´thode DCT (Diffraction Contrast Tomography) a e´te´ de´veloppe´e
re´cemment. King et al. [KLEM11] l’ont utilise´ pour caracte´riser le comportement en CSC-IG
in-situ d’aciers inoxydables. Un exemple d’une telle cartographie 3D est montre´ sur la figure
1.30. Ce type de re´sultat est tre`s inte´ressant, la technique est ne´anmoins assez restrictive quant
au choix des e´chantillons a` analyser. En effet, la taille de grains doit eˆtre au minimum de 50
µm et le diame`tre de l’e´chantillon ne doit pas de´passer 15 fois la taille de grain, ce qui exclut
l’utilisation de cette technique pour notre application.
1.3.3 Synthe`se sur les mesures expe´rimentales a` l’e´chelle locale
Plusieurs techniques ont e´te´ pre´sente´es pour mesurer les champs me´caniques a` l’e´chelle locale
et les fissures de CSC-IG. On retiendra notamment que l’EBSD peut fournir un grand nombre
d’informations : en plus des orientations cristallines et de la de´sorientation des joints de grain
qui peuvent eˆtre obtenue en 3D, cette technique permet, graˆce a` certaines analyses spe´cifiques,
de quantifier les champs de de´formation e´lastique et plastique a` l’e´chelle locale. Pour la mesure
des de´formations locales, cette technique peut comple´ter efficacement la mesure ”classique”
par corre´lation d’images. Concernant l’analyse des fissures de CSC-IG, plusieurs techniques in-
situ permettent de suivre l’e´volution des fissures au cours du temps. La technique a` utiliser
de´pend des informations recherche´es, de la re´solution souhaite´e et de l’e´quipement disponible.
Ces techniques peuvent aussi se comple´ter. Dans le cadre de notre e´tude, l’ensemble de ces
mesures a` l’e´chelle locale ont pour but d’acque´rir des informations pour e´laborer et valider le
mode`le nume´rique de´veloppe´.
D’apre`s l’ensemble de ces constatations expe´rimentales, l’e´chelle de la mode´lisation permet-
tant de repre´senter les phe´nome`nes doit eˆtre celle de la microstructure, tout en conservant
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Figure 1.30 – Exemple de cartographie 3D obtenue in-situ par Diffraction Contrast Tomogra-
phy sur un acier inoxydable subissant un essai de CSC. L’orientation des grains est de´finie par
les diffe´rentes couleurs et la fissure intergranulaire est identifie´e en rouge (source : www.esrf.eu)
l’hypothe`se de milieu continu. Une mode´lisation par e´le´ments finis permettant de repre´senter
la ge´ome´trie des grains et des joints de grain, ainsi que le comportement me´canique a` l’e´chelle
du cristal, sera donc adopte´e. Les lois d’amorc¸age et de propagation des fissures de corrosion
sous contrainte (intergranulaire dans notre cas) seront mode´lise´es a` partir des observations
expe´rimentales conduites a` l’e´chelle locale. Les e´quations qui pourront eˆtre utilise´es pour le
calcul par e´le´ments finis sont pre´sente´es dans la section suivante.
1.4 Mode´lisation de la CSC
Comme de´crit dans la section 1.2, le processus de CSC-IG de´pend d’un grand nombre de
parame`tres relatifs a` la microstructure, a` l’environnement et aux champs me´caniques. Diffe´rents
types de mode`le de CSC-IG existent dans la litte´rature, chacun d’entre eux prenant plus ou
moins en compte ces parame`tres. La corrosion entraˆınant une perte de matie`re, elle correspond
a` une baisse de rigidite´ locale du mate´riau. Dans ce cadre, l’utilisation des mode`les cohe´sifs
semble rendre compte efficacement de ce phe´nome`ne. Pour l’effet de l’environnement, des mode`les
de dissolution anodique permettent de simuler efficacement les relations e´lectrochimiques qui
pilotent les processus de corrosion. Ces mode`les de´pendent de parame`tres e´lectrochimiques tels
que le pH, le potentiel de corrosion ou la densite´ de courant anodique. Ceux-ci sont souvent
re´gis par la loi de Faraday (Equation 1.4). Enfin, concernant l’aspect microstructural, plusieurs
auteurs prennent en compte la nature du joint de grain dans leur loi de propagation de la CSC-IG.
Les mode`les de´veloppe´s sont des mode`les statistiques qui sont applique´s sur des microstructures
synthe´tiques contenant des distributions ale´atoires de joints de grain vulne´rables et de joints
de grain re´sistants. Des exemples de mode`le seront de´taille´s dans cette section afin de justifier
l’approche que nous avons choisie de de´velopper dans cette e´tude.
1.4.1 Mode`les statistiques
Nous avons explique´ dans la section 1.2.2 que la nature du joint de grain avait une influence
majeure sur le processus de corrosion intergranulaire. Par exemple, pour l’alliage 2124 e´tudie´ par
Chan et al. [CWC+08] (cf. figure 1.18), les auteurs ont observe´ que la proportion des joints Σ1
qui s’e´taient corrode´s e´tait de 12 % alors que celle des joints a` forte de´sorientation e´tait de 57 %.
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Figure 1.31 – Schema illustrant le niveau de de´formation ne´cessaire pour l’amorc¸age de la
corrosion des joints de grain vulne´rables et re´sistants. sf et rf sont les de´formations ne´cessaires
pour l’amorc¸age de la corrosion des joints sensibles et re´sistants respectivement. y et u sont la
limite d’e´lasticite´ en de´formation et la de´formation a` rupture respectivement [JSM06]
Certains joints ont donc une probabilite´ de fissuration plus importante que d’autres, ne´anmoins
celle des joints de grain juge´s re´sistants n’est pas nulle. Certains auteurs ont utilise´ comme crite`re
d’amorc¸age des fissures de CSC-IG le niveau de de´formation du joint de grain [JSM06, MBJ+06].
Les auteurs ont distingue´ deux types de joints de grain : les joints de grain re´sistants (faible
de´sorientation, CSL) et les joints de grain vulne´rables (forte de´sorientation). Ils ont observe´,
graˆce a` des mesures de tomographie X sur des fissures de CSC-IG, que les joints de grain
vulne´rables se corrodaient pour une faible valeur de de´formation normale (infe´rieure a` la limite
d’e´lasticite´ en de´formation), alors que les joints re´sistants se corrodaient pour des valeurs de
de´formation normale plus importantes. Ceci est illustre´ par la figure 1.31. Les auteurs ont utilise´
un mode`le par e´le´ments discrets ou` la microstructure e´tait constitue´e de grains hexagonaux
tous de meˆme taille, avec une distribution ale´atoire de joints sensibles et de joints re´sistants.
Une simulation de Monte Carlo a e´te´ effectue´e pour faire varier la re´partition des joints de
grain sensibles et re´sistants. Une fissure pre´-existante avait e´te´ introduite initialement dans la
ge´ome´trie, celle-ci se propageait au joint de grain suivant lorsque sa de´formation atteignait son
niveau de de´formation critique. Ce mode`le pre´sente l’avantage de prendre en compte l’effet des
champs me´caniques macroscopiques sur la corrosion intergranulaire, ne´anmoins la microstructure
est tre`s simplifie´e et les joints de grain sont vus d’une manie`re binaire : soit ils sont sensibles,
soit ils sont re´sistants. Une autre approche est propose´e par Arafin and Szpunar [AS09a, AS10]
pour laquelle 9 types de joints de grain diffe´rents ont e´te´ distingue´s. Les auteurs leur ont attribue´
diffe´rentes valeurs de probabilite´ de fissuration en fonction de leur nature et de leur orientation
ge´ome´trique par rapport a` la direction de propagation de la fissure. La hie´rarchie propose´e pour
ces probabilite´s est la suivante :
pak < paj < pai < pbk < pbj < pbi < pck < pcj < pci (1.7)
Ou` les lettres a, b et c correspondent aux 3 grands groupes de joints de grain : joints a`
faible de´sorientation, joints CSL et joints a` forte de´sorientation respectivement. Et les lettres i,
j et k correspondent a` l’angle du joint de grain avec la direction de propagation de la fissure :
0-30˚ , 31-60˚ et 61-90˚ respectivement. Dans leur mode`le, les auteurs ont utilise´ un algorithme
de Vorono¨ı pour ge´ne´rer la microstructure et ont affecte´ a` chaque joint de grain leur nature en
respectant les proportions observe´es expe´rimentalement. La probabilite´ d’amorc¸age a ensuite e´te´
calcule´e pour chacun d’entre eux. Une simulation de Monte Carlo a e´te´ re´alise´e pour laquelle, a`
chaque ite´ration, un caracte`re vulne´rable ou re´sistant a e´te´ assigne´ ale´atoirement a` chaque joint
de grain en tenant compte de sa probabilite´ de fissuration calcule´e. Les sites d’amorc¸age ont e´te´
ensuite de´termine´s et les fissures se sont propage´es uniquement sur les joints de grain vulne´rables
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Figure 1.32 – Sche´ma illustrant la propagation de la CSC-IG. Les lettres V et R correspondent
respectivement au caracte`re vulne´rable et re´sistant des joints de grain [AS09a]
Figure 1.33 – Evolution de la densite´ de courant en fonction du temps et de l’activation des
syste`mes de glissement [SK01]
comme l’illustre la figure 1.32. En faisant ce calcul sur un grand nombre d’ite´rations (∼ 1000),
les auteurs ont obtenu une longueur moyenne de propagation de fissure qui tenait compte de la
nature de chaque joint de grain et de son orientation par rapport a` la direction de propagation
de la fissure.
Les mode`les statistiques permettent bien de prendre en compte l’effet de la de´sorientation
des joints de grain et de l’aspect ale´atoire du phe´nome`ne. Ne´anmoins, ni la microstructure re´elle
(ge´ome´trie des grains, orientations cristallines), ni les parame`tres e´lectrochimiques ne sont pris
en compte. Des mode`les de dissolution anodique existent dans la litte´rature permettant de mieux
prendre en compte la physique du proble`me.
1.4.2 Mode`les de dissolution anodique
Pour prendre en compte les conditions e´lectrochimiques du milieu et la sollicitation me´canique,
Saito et al. [SK01] ont de´veloppe´ un mode`le de CSC pilote´ par la loi de Faraday pour un acier
inoxydable. Les auteurs ont simule´ la vitesse de propagation de fissure en fonction de la densite´
de courant. Cette dernie`re e´volue avec le temps en fonction de l’activation des syste`mes de glis-
sement. De`s qu’un syste`me de glissement est active´, la densite´ de courant augmente jusqu’a` une
valeur i0, puis de´croit selon une loi puissance (figure 1.33) :
i(t) = i0
(
t
t0
)n
(1.8)
La densite´ de courant anodique ia retenue dans l’expression de la loi de Faraday correspond
a` la moyenne dans le temps de cette densite´ de courant, son expression est la suivante :
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Figure 1.34 – Repre´sentation de la ge´ome´trie du mode`le de diffusion de la piquˆration [SH09]
ia =
1
tslip
∫ tslip
0
i(t)dt (1.9)
Dans ce mode`le, le temps d’activation des syste`mes de glissement tslip de´pend de plusieurs
parame`tres lie´s au mouvement des dislocation, du facteur d’intensite´ des contraintes et de la
te´nacite´ du mate´riau. Le parame`tre n de l’e´quation 1.8 qui pilote la variation de i(t) sur l’inter-
valle [0; tslip] de´pend du potentiel de corrosion. Ce mode`le permet bien de calculer la longueur
de la fissure en fonction du temps et de diffe´rents parame`tres lie´s aux champs me´caniques et aux
conditions e´lectrochimiques du milieu. Malheureusement, il ne permet pas de connaˆıtre le che-
min de propagation de la corrosion. Pour palier ce proble`me, on peut se re´fe´rer a` un mode`le de
diffusion tel que celui pre´sente´ par Scheiner et Hellmich [SH09]. Celui-ci a pour but de simuler la
propagation de la corrosion par piquˆre au sein d’un acier inoxydable sans contrainte applique´e.
Pour prendre en compte l’effet de l’environnement, les auteurs ont repre´sente´ le mate´riau et la
solution corrosive dans la ge´ome´trie du mode`le par volumes finis (figure 1.34). Lors de la re´action
de corrosion, la dissolution du me´tal provoque la cre´ation d’ions Mz+ dans la solution. La piquˆre
avance et la solution contient une concentration c d’ions me´talliques qui se diffusent selon la loi
de Fick (e´quation 1.14). Dans le me´tal, la variable c est constante et e´gale a` csolid, cette valeur
correspond au nombre de mole de me´tal par unite´ de volume. La` encore, l’avance´e de la piquˆre
est pilote´e par la loi de Faraday, mais les auteurs ont utilise´ cette fois-ci une relation vectorielle :
~i(x, t) = ~v(x, t)zcsolidF (1.10)
Ou` ~v est le vecteur vitesse qui pilote l’avance´e de la piquˆre. Pour assurer la continuite´ entre la
diffusion des ions me´talliques dans la solution et l’avance´e de la fissure, la condition aux limites
suivante doit eˆtre ve´rifie´e :
Sur Λ(t) : { ~J(x, t) + [csolid − c(x, t)]~v} · ~n(x, t) = 0 (1.11)
Ou` Λ(t) est la frontie`re entre la solution et le me´tal a` l’instant t, ~n(x, t) est la normale a`
cette frontie`re en chaque point et ~J(x, t) est le vecteur de flux qui pilote le mouvement des ions
me´talliques dans la solution et qui d’apre`s la loi de Fick ve´rifie :
~J(x, t) = −Ddiff∇c(x, t) (1.12)
Ces mode`les prennent bien en compte l’effet de l’environnement et les lois de propagations
utilise´es sont cohe´rentes avec la physique du proble`me. Mais le processus de CSC est duˆ a`
l’action simultane´e d’une contrainte me´canique et d’un environnement corrosif, et le couplage
de ces deux processus n’est pas comple`tement inte´gre´ dans les mode`les de´crits pre´ce´demment.
En effet, si certains d’entre eux simulent l’effet d’une sollicitation me´canique sur le processus de
corrosion, l’effet de la corrosion sur le comportement me´canique n’est en revanche pas du tout
conside´re´. Pour palier ce proble`me, l’utilisation des mode`les cohe´sifs semblent bien adapte´e. Des
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Figure 1.35 – Comportement de la zone cohe´sive utilise´e pour de´crire la de´cohe´sion des liga-
ments d’Aluminium. Relation contrainte-ouverture dans le cas d’une interface homoge`ne [BA11]
exemples de ces mode`les sont de´crits dans la section suivante.
1.4.3 Mode`les cohe´sifs
La de´finition d’un e´le´ment cohe´sif revient a` formuler une relation contrainte - ouverture
qui est de la forme : T = f(∆, ∆˙). Needleman [Nee87] peut eˆtre conside´re´ comme le premier
a` avoir utilise´ les e´le´ments cohe´sifs en science des mate´riaux dans le cadre d’un mode`le par
e´le´ments finis de la de´cohe´sion d’un composite me´tal-ce´ramique. Cette me´thode a e´te´ applique´e
par Ben Ali [BA11] dans le cadre de la rupture intergranulaire par le processus de fragilisation
par hydroge`ne. La courbe repre´sentant la loi de traction se´paration utilise´e par l’auteur est
donne´e par la figure 1.35. Cette courbe de´crit le comportement typique d’un e´le´ment cohe´sif,
elle permet de distinguer les e´tapes de la rupture. La de´cohe´sion commence en A, elle se poursuit
en B jusqu’a` C ou` la fissure apparait. A partir de la`, un saut de de´placement est observe´ et la
contrainte tend vers 0.
Afin de simuler le comportement d’un polycristal lorsqu’il est soumis a` une sollicitation de
CSC-IG, Musienko [Mus05] a e´galement utilise´ des lois cohe´sives aux joints de grain en les
couplant aux e´quations de la plasticite´ cristalline, ces e´quations permettent de mode´liser le com-
portement me´canique du mate´riau a` l’e´chelle des grains. Il a e´te´ applique´ au cas du couplage
me´canique/diffusion de l’iode aux joints de grain du Zircaloy. Ce mode`le va eˆtre de´taille´ ici car il
semble particulie`rement bien adapte´ a` notre proble´matique. Trois types de comportement sont
utilise´s selon les zones du maillage. Ainsi :
– le grain a un comportement e´lasto-viscoplastique, les grandeurs me´caniques associe´es sont
la matrice de rigidite´ C du mate´riau et les parame`tres des lois de la plasticite´ cristalline ;
– le joint de grain est divise´ en deux partie, chaque partie he´rite de la loi de comportement
du grain auquel elle se rapporte, et e´galement d’une loi cohe´sive de´crite ci-apre`s ;
– le point triple a un comportement e´lastique line´aire avec une matrice de rigidite´ diagonale
de module d’Young de 1 MPa.
Un exemple de maillage est montre´ sur la figure 1.36. Le fait de distinguer les e´le´ments joint
de grain des e´le´ments grain permet de leur affecter des lois particulie`res relatives a` l’endommage-
ment duˆ a` la diffusion de l’iode. Pour ce faire, une variable d’endommagement D a e´te´ introduite,
elle prend des valeurs comprises entre 0 et 1 selon l’e´tat de contrainte et de de´formation du joint
de grain. La matrice de rigidite´ C˜ du joint de grain est lie´e a` celle du mate´riau C par une relation
caracte´ristique d’un comportement endommageable :
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(a) Exemple de maillage et conditions aux limites. Un
chargement en traction est applique´ et l’iode est intro-
duite en x=0
(b) Zoom sur le maillage mon-
trant les 3 types d’e´le´ments. Des
lois de comportement en plasti-
cite´ cristalline sont affecte´s aux
grains. Les joints de grain sont
divise´s en deux parties, cha-
cune d’entre elles he´rite des lois
de comportement du grain au-
quel elle se rapporte. Une loi
cohe´sive et une loi de diffusion
de l’iode leur sont affecte´es. Les
points triples ont un comporte-
ment e´lastique line´aire.
Figure 1.36 – Exemples de maillage et conditions aux limites utilise´s dans le mode`le de Musienko
[Mus05]
C˜ = (1−D)C (1.13)
Musienko a e´galement assigne´ aux joints de grain une variable C correspondant a` la concen-
tration en iode. A l’instant initial, l’iode est introduite en x = 0 et des conditions aux limites en
traction sont impose´es (figure 1.36(a)). L’iode se diffuse selon la loi de Fick qui est donne´e par
la relation suivante :
∂C
∂t
= Ddiff∆C (1.14)
Ddiff repre´sente la variable de diffusion et de´pend de l’e´tat de d’endommagement du joint
de grain par l’e´quation :
Ddiff = Ddiff0 +Ddiffeff (1− exp(−αD)) (1.15)
L’e´volution de la variable d’endommagement en fonction du temps suit la loi classique de
Kachanov-Rabotnov pour l’endommagement en fluage :
D˙ =
(σD
A
)r 1
(1−D)k (1.16)
Avec :
σD =
√
σ2n + βτ
2 (1.17)
A = Aeff +A0 exp(−αC) (1.18)
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σn est la contrainte normale au joint de grain et τ est la contrainte de cisaillement. L’endom-
magement du mate´riau de´pend de la concentration en iode via la variable A. La concentration
en iode de´pend de l’endommagement via la variable Ddiff . Le couplage me´canique diffusion est
effectue´ de cette manie`re. D’autres auteurs de la litte´rature ont utilise´ un couplage me´canique-
diffusion en ajoutant un terme dans la loi de Fick qui de´pend soit du champ de de´formation
[CH98], soit de la contrainte hydrostatique [MSN+10]. L’endommagement calcule´ entraˆıne une
de´formation normale et une de´formation tangentielle aux joints de grain qui suivent les relations
suivantes :
˙n =
〈 σ
1−D −Rn
Kn
〉nn 1
(1−D)nn (n⊗ n) (1.19)
˙t =
〈 τ
1−D −Rt
Kt
〉nt 1
(1−D)nt (n⊗ t) (1.20)
Ces vitesses de de´formation sont ajoute´es au tenseur des vitesses de de´formation plastique,
soit :
˙p =
∑
s
γ˙sms + ˙n + ˙t (1.21)
1.4.4 Synthe`se sur la mode´lisation de la CSC
L’ensemble des e´quations et mode`les qui pourront eˆtre utilise´s pour mode´liser le comporte-
ment en CSC-IG du noyau de soudure par FSW de l’alliage 2050 a e´te´ pre´sente´. L’utilisation
des e´le´ments cohe´sifs semble approprie´e pour mode´liser la corrosion sous contrainte des joints
de grain. D’autres aspects doivent eˆtre pris en compte tels que la dissolution anodique ou l’effet
de la nature du joint de grain.
1.5 Conclusion
L’analyse bibliographique a montre´ que le noyau de soudure par FSW pouvait pre´senter plu-
sieurs sources d’he´te´roge´ne´ite´. Ces he´te´roge´ne´ite´s sont d’ordre microstructural et ont un impact
sur le comportement me´canique et sur le comportement en corrosion a` l’e´chelle macroscopique et
microscopique. Ainsi, dans notre cas, une analyse microstructurale pre´cise du noyau de soudure
par FSW de l’alliage 2050 devra eˆtre re´alise´e. Les he´te´roge´ne´ite´s du mate´riau seront caracte´rise´es
et mises en relation avec celles identifie´es dans la litte´rature.
Une revue bibliographique portant sur l’effet de ces he´te´roge´ne´ite´s sur le comportement en
CSC-IG a e´te´ pre´sente´e. La connaissance des parame`tres influents peut permettre de pre´voir la
localisation de l’amorc¸age des fissures de CSC-IG et d’en de´duire des cine´tiques de propagation.
Pour ce faire, un certain nombre de donne´es expe´rimentales doit eˆtre de´termine´ a` l’e´chelle de
la microstructure. Dans ce cadre, la technique EBSD, donnant de nombreuses informations au
niveau microstructural (orientations cristallines, nature du joint de grain) et au niveau de la
de´termination des champs me´caniques locaux, apparaˆıt comme une technique particulie`rement
utile dans le cadre de notre e´tude. Diffe´rentes techniques in-situ et ex-situ existent pour analy-
ser et quantifier les fissures de CSC-IG. Plusieurs d’entre elles seront utilise´e pour notre e´tude,
notamment le vide´omicroscope a` longue focale, l’AFM et la tomographie X. Ces donne´es per-
mettront de construire un mode`le de propagation de la CSC-IG. La mode´lisation sera re´alise´e
a` l’e´chelle de la microstructure. Les grains ainsi que les joints de grain seront ge´ome´triquement
de´finis. Les lois de comportement seront base´es sur les e´quations de la plasticite´ cristalline. Des
lois supple´mentaires seront imple´mente´es pour simuler la propagation de la CSC-IG en fonction
de parame`tres me´caniques et microstructuraux.
Les chapitres s’articuleront donc de la fac¸on suivante. Nous chercherons d’abord a` e´tablir le
lien entre microstructure et comportement me´canique, puis a` caracte´riser le comportement en
CSC-IG du mate´riau en fonction des parame`tres me´caniques et microstructuraux, et enfin le
phe´nome`ne sera simule´ dans un mode`le e´le´ments finis.
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Chapitre 2
Mate´riau de l’e´tude
Le mate´riau de l’e´tude a e´te´ obtenu par soudage par friction (FSW) de 2 plaques d’un
alliage d’aluminium Al-Cu-Li 2050 d’une e´paisseur de 15 mm 1, soude´ a` l’e´tat T3 (Mise en
solution solide, trempe et de´tensionnement). Le soudage par FSW a e´te´ re´alise´ dans la direction
de laminage et un post-traitement thermique a` 155˚ C a e´te´ applique´. L’effet be´ne´fique de ce
traitement thermique post-soudage sur le comportement en corrosion du joint a e´te´ montre´
par Proton et al. [PAA+11]. La composition de l’alliage est donne´e dans le tableau 2.1. Dans
cette e´tude, nous nous sommes inte´resse´s exclusivement au noyau soude´ de l’alliage. Ce chapitre
pre´sente une analyse de la microstructure focalise´e sur la zone de noyau de cet alliage.
2.1 Analyse micrographique
L’analyse de la microstructure du mate´riau a e´te´ re´alise´e sur des e´chantillons ayant subi
un polissage me´canique au papier de grade 800 jusqu’a` une finition miroir a` la paˆte diamante´e
jusqu’au grade 1 µm. Ils ont ensuite subit une attaque e´lectrolytique de 2 min dans une solution
contenant 40 ml d’acide te´trafluoroborique (HBF4) et 760 ml d’eau d’une densite´ de courant
de 0,2 A.cm−2. L’observation a e´te´ re´alise´e au microscope optique (OLYMPUS PMG3), trois
micrographies d’un coupon pre´leve´ dans la direction (TL,TC) (orthogonal a` la direction de sou-
dage) sont illustre´es figure 2.1. Comme cela a e´te´ de´crit dans la section 1.1.2, le noyau soude´
est compose´ de grains e´quiaxes contrairement aux zones voisines qui sont compose´es de grains
allonge´s dans les directions TL et L. La taille des grains dans le noyau sera analyse´e dans la
section suivante. Cette figure montre aussi l’existence d’une frontie`re tre`s nette entre le noyau
et la ZATM du coˆte´ advancing. Cette frontie`re est beaucoup plus difficile a` distinguer du coˆte´
retreating.
Pour rendre compte de la microstructure globale du noyau soude´, des panoramas d’images
optiques ont e´te´ re´alise´s dans le plan de soudage (L,TL) et dans le plan orthogonal a` la direction
de soudage (TL,TC). Une image 3D constitue´e des panoramas d’images optiques re´alise´s dans
ces deux plans est illustre´e sur la figure 2.2. Les zones uniforme´ment grises correspondent a`
une absence de caracte´risation. La micrographie du plan (TL,L) a e´te´ replace´e a` la hauteur de
de´coupe de l’e´chantillon. Cette figure montre que l’attaque e´lectrolytique permet de re´ve´ler des
he´te´roge´ne´ite´s sous forme de bandes claires et fonce´es a` la fois dans le plan (TL,TC) (figure 2.3)
et dans le plan (TL,L) (figure 2.4). Sur la figure 2.3 (plan (TL,TC)), on voit que ces bandes
sont bien visibles dans la zone centrale, les bandes sont tre`s espace´es (pe´riodicite´ de 1000 µm
± 100 µm). Elles le sont beaucoup moins en pe´riphe´rie car cette zone est tre`s perturbe´e, leur
pe´riodicite´ est de l’ordre de 200 µm ± 50 µm du coˆte´ advancing, elles ne sont plus du tout
visibles du coˆte´ retreating. Sur la figure 2.4 (plan (TL,L)), les bandes fonce´es ont une largeur
de 350 µm ± 50 µm et les bandes claires ont une largeur de 150 µm ± 35 µm. La pe´riodicite´
du motif e´le´mentaire est donc de l’ordre de 500 µm, ce qui correspond a` l’avance de l’outil sur
1. plaques d’aluminium d’e´paisseur 20 mm dont la peau (2,5 mm en haut et en bas) a e´te´ enleve´e avant la
soudure
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Ele´ments Al Li Cu Autres
% Massique Base 1 3,55 1,34
Tableau 2.1 – Composition de l’alliage e´tudie´ fournie par Constellium
Figure 2.1 – Images optiques du noyau de soudure dans le plan (TL,TC). Mise en e´vidence de
la frontie`re avec la ZATM du coˆte´ advancing et du coˆte´ retreating
un tour. Ces re´sultats sont en accord avec ceux de la litte´rature [Kri02, FB07] et montrent que
ces bandes de microstructure correspondent aux ”onion rings” pre´ce´demment de´crits (cf. section
1.1.3). Il a e´te´ ve´rifie´ que dans notre cas, ces onion rings n’e´taient pas corre´le´s a` une variation
locale de la taille de grain comme cela avait e´te´ observe´ par Yang et al. [YYSR04] pour un
alliage d’aluminium 2024. Pour comple´ter cette analyse, la microstructure du noyau soude´ a
e´galement e´te´ observe´e dans le plan (L,TC) (figure 2.5). Comme attendu, les ”onion rings” sont
aussi observables dans ce plan, ils sont oriente´s a` 45˚ par rapport a` la direction de laminage et
apparaissent avec une pe´riodicite´ de 750 µm.
2.2 Analyse de la texture par EBSD
Fonda et Bingert [FB07] ont corre´le´ les ”onion rings” a` une variation de texture (cf. section
1.1.3). Pour ve´rifier cette corre´lation, des cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es sur diffe´rents
e´chantillons. Pour ce faire, ces derniers ont pre´alablement e´te´ polis me´caniquement en suivant
un protocole optimise´ qui a permis de limiter au maximum l’e´crouissage. Le protocole suivi est
donne´ par le tableau 2.2. Pour la dernie`re e´tape, un me´lange d’eau et de savon a e´te´ utilise´ pour
nettoyer l’e´chantillon et enlever les de´poˆts de silice sur la surface. Les cartographies EBSD et les
analyses ont e´te´ re´alise´es sur un syste`me OIM installe´ sur un MEB ZEISS EVO 50. La diffrac-
tion des e´lectrons re´trodiffuse´s (Electron Back Scattered Diffraction, EBSD) dans un microscope
e´lectronique a` balayage (MEB) permet de de´terminer les orientations cristallographiques d’un
polycristal. Le principe de la technique est de´taille´ en annexe A.1.
Les cartographies EBSD repre´sentent, pour chaque point de mesure, a` la projection d’une
direction macroscopique (x, y ou z, figure 2.6(a)) dans le repe`re du cristal. La direction du cristal
correspondant a` la direction macroscopique est repe´re´e dans le triangle standard par un niveau
de couleur (figure 2.6(b)). Par exemple, pour une cartographie re´alise´e selon la direction z, si
le grain est colore´ en rouge, cela signifie que la direction z est aligne´e avec une arreˆte du cube
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Figure 2.2 – Reconstruction de la microstructure 3D du noyau soude´
Figure 2.3 – Microstructure du noyau soude´ (plan (TL,TC)) obtenue au microscope optique
apre`s attaque e´lectrolytique
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Figure 2.4 – Microstructure du noyau soude´ (plan (TL,L)) obtenue au microscope optique
apre`s attaque e´lectrolytique
Figure 2.5 – Microstructure du noyau soude´ (plan (L,TC)) obtenue au microscope optique
apre`s attaque e´lectrolytique
Grade Force (N) Temps (min)
Papier SiC de 800 a` 4000 20 1 ou 2
Paˆte diamante´e 3 µm 15 2
Paˆte diamante´e 1 µm 15 2
OP-S 1/4 µm 10 10
eau + savon 10 1
Tableau 2.2 – Protocole de polissage utilise´ pour pre´parer les e´chantillons avant de re´aliser les
cartographies EBSD
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(a) Sche´ma montrant l’orientation du cristal dans le repe`re global (b) Triangle stan-
dard
Figure 2.6 – Orientation du cristal dans le repe`re global et triangle standard utilise´ pour le
code couleur
(direction < 100 >) ; si le grain est colore´ en vert, elle est aligne´e avec la diagonale d’une face du
cube (direction < 110 >) ; si le grain est colore´ en bleu, elle est aligne´e avec la grande diagonale
du cube (direction < 111 >). L’e´tude de l’orientation d’au moins 2 directions principales est
ne´cessaire pour caracte´riser l’orientation comple`te du cristal. Ici deux directions seront e´tudie´es :
– la normale au plan de soudage, note´e ND (direction z sur la figure 2.6(a)) ;
– la direction de soudage, note´e WD (direction x sur la figure 2.6(a)).
Une cartographie EBSD a e´te´ re´alise´e dans le plan TL-TC dans une zone ou` les ”onion rings”
e´taient observables apre`s attaque e´lectrolytique (figure 2.7). Sur la figure 2.7, la cartographie
EBSD montre que les ”onion rings” correspondent a` une variation pe´riodique de l’orientation
moyenne des grains. Celle-ci varie entre une orientation pour laquelle la direction < 111 > est
aligne´e avec WD (zone bleue) et une orientation pour laquelle la direction < 101 > est aligne´e
avec WD (zone verte). Le meˆme type de variation a e´te´ tire´ des observations dans le plan L-TL
(figure 2.8). Dans ce plan, l’orientation des grains varie entre une orientation pour laquelle la
direction < 111 > aligne´e avec ND et une orientation pour laquelle la direction < 101 > aligne´e
avec ND.
Pour repe´rer certaines orientations classiquement observables sur les mate´riaux, on utilise
souvent une coupe selon le plan φ2=45˚ de l’ODF (orientation distribution function) repre´sente´e
dans l’espace d’Euler comme illustre´ sur la figure 2.9. Sur cette figure, plusieurs composantes
peuvent eˆtre identifie´es comme par exemple la fibre γ pour φ=54.44˚ , φ2=45˚ et φ1 ∈ [0 ;90˚ ].
Pour connaˆıtre les orientations dominantes qui existent sur les diffe´rentes bandes de texture de
notre mate´riau, les cartographies d’ODF (orientation distribution function) sont trace´es dans le
plan φ2=45˚ pour chacune d’entre elles (figure 2.10). Cette figure montre que la texture ”bleue”
pre´sente deux orientations privile´gie´es qui appartiennent a` la fibre γ : (111)[11¯0] et (111)[01¯1].
La texture ”verte” pre´sente e´galement deux orientations privile´gie´es : l’orientation (112)[11¯0]
qui appartient a` la fibre α et l’orientation (110)[11¯0]. Les notations sont donne´es en indice de
Miller. Ces observations sont en accord avec celles de Fonda et Bingert [FB07] pour un alliage
d’aluminium 2195 soude´ par FSW.
Pour ve´rifier si cette variation de texture dans le plan TL-L existe dans toute l’e´paisseur
45
CHAPITRE 2. MATE´RIAU DE L’E´TUDE
Figure 2.7 – Cartographie EBSD re´alise´e dans une zone du noyau soude´ ou` les ”onion rings”
sont observables apre`s attaque e´lectrolytique dans le plan TL-TC. Les ”onion rings” sont corre´le´s
a` une variation de texture
Figure 2.8 – Cartographie EBSD re´alise´e dans une zone du noyau soude´ ou` les ”onion rings”
sont observables apre`s attaque e´lectrolytique dans le plan TL-L. Les ”onion rings” sont corre´le´s
a` une variation de texture
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Figure 2.9 – Orientations remarquables repe´re´es dans le plan φ2=45˚ dans l’espace d’Euler
Figure 2.10 – Cartographie EBSD et ODF (orientation distribution function) dans le plan
φ2=45˚ pour chacune des deux bandes de texture
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de la plaque, 5 e´chantillons ont e´te´ pre´leve´s a` diffe´rentes hauteurs par rapport a` la surface de
l’e´paulement. Les cartographies EBSD correspondantes sont montre´es sur la figure 2.11. Les
zones analyse´es pre´sentent les caracte´ristiques suivantes :
– Zone S1 (1,5 mm de la surface de l’e´paulement) : Absence de bandes de texture particulie`re,
la texture est homoge`ne, la normale au plan de soudage est oriente´e dans la direction
< 111 > ;
– Zone S2 (3,6 mm de la surface de l’e´paulement) : Pre´sence de bandes de texture, la normale
au plan de soudage varie pe´riodiquement entre la direction < 111 > (zone bleue) et la
direction < 110 > (zone verte), chaque bande ayant une largeur d’environ 250 µm ;
– Zone S3 (5,7 mm de la surface de l’e´paulement) : Pre´sence de bandes de texture, meˆmes va-
riations pe´riodiques pour la normale a` la direction de traction que pour la zone pre´ce´dente,
les bandes de texture ”bleue” ont une largeur d’environ 300 µm et les bandes de texture
”verte” ont une largeur d’environ 200 µm ;
– Zone S4 (7,8 mm de la surface de l’e´paulement) : Pre´sence de bandes de texture, meˆmes va-
riations pe´riodiques pour la normale a` la direction de traction que pour la zone pre´ce´dente,
les bandes de texture ”bleue” ont une largeur d’environ 350 µm et les bandes de texture
”verte” ont une largeur d’environ 150 µm ;
– Zone S5 (9,9 mm de la surface de l’e´paulement) : Absence de bandes de texture, la tex-
ture est ne´anmoins he´te´roge`ne et la normale au plan de soudage varie entre les directions
< 111 > et < 110 >.
Pour les zones S2, S3 et S4, le motif e´le´mentaire forme´ par cette texture pre´sente une lon-
gueur caracte´ristique e´gale a` 500 µm, ce qui correspond a` l’avance´e du pion sur un tour pour ce
mate´riau. Pour la zone S5, on ne retrouve plus la meˆme pe´riodicite´. On montrera dans la section
suivante que la taille de grain est plus faible sur la partie infe´rieure du noyau soude´, il y a donc
plus de grain sur le motif e´le´mentaire et donc plus de variations d’orientation cristalline sur une
longueur donne´e. La variation de texture par bandes n’est peut-eˆtre pas aussi visible qu’au mi-
lieu de la plaque. Des e´prouvettes ont e´te´ pre´leve´es dans chacune de ces 5 zones et des essais de
traction ont e´te´ effectue´s. Ces dernie`res ont e´te´ pre´leve´es au milieu du noyau soude´ afin d’e´viter
la complexite´ des nombreuses interfe´rences pre´sentes sur la pe´riphe´rie (cf. section pre´ce´dente).
Dans le chapitre 3, on fera le lien entre cette variation de texture et les he´te´roge´ne´ite´s de champs
me´caniques locaux.
2.3 Analyse de la taille de grain
L’e´volution de la taille de grain en fonction de la position dans le noyau soude´ est illustre´e
sur la figure 2.12. Les deux courbes pre´sente´es montrent la variation du diame`tre moyen des
grains en fonction de la position dans le noyau soude´ suivant les directions ~TC (figure 2.12(a))
et ~TL (figure 2.12(b)). La figure 2.12(a) montre que la taille des grains diminue avec la profon-
deur du noyau soude´, elle passe de 17 µm ± 1,7 µm (face supe´rieure) a` 4 µm ± 0,4 µm avec
une taille moyenne de 10 µm ± 1 µm. Ces re´sultats sont en accord avec ceux de la litte´rature
[JS00, HNPP03]. Aucune variation majeure avec la largeur n’a e´te´ observe´e (figure 2.12(b)).
2.4 E´volution de microdurete´ au sein du noyau soude´
Une analyse de l’e´volution de la microdurete´ a e´te´ re´alise´e au sein du noyau. Les cartographies
de microdurete´ ont e´te´ re´alise´es au microdurome`tre Duramin A300D Struers. Pour chaque point
de mesure obtenu a` l’aide d’indents pyramidaux de 35 µm de diagonale, une charge de 500 g a
e´te´ applique´e avec un pas de 0,5 mm. La cartographie est montre´e figure 2.13(a). Des variations
significatives sont mises en e´vidence par cette cartographie, notamment entre le haut et le bas du
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Figure 2.11 – Cartographies EBSD re´alise´es dans le plan TL-L a` diffe´rentes hauteurs
(a) Variation avec la profondeur
(b) Variation avec la largeur
Figure 2.12 – Variation de la taille de grain en fonction de la position dans le noyau soude´
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(a) Cartographie de microdurete´ mesure´e sur le noyau soude´ (Hv0.5) (b) Cartographie de la densite´ des
pre´cipite´s T1 au sein du noyau soude´
(Mesures SAXS (Small Angle X-ray
Scattering) - re´sultats du SIMaP)
Figure 2.13 – Corre´lation entre variation de microdurete´ et densite´ de pre´cipite´s T1 dans le
noyau soude´
noyau. Les valeurs vont de 110 Hv en bas du noyau a` 155 Hv a` proximite´ de la surface de soudage.
Nous avons souhaite´ e´valuer l’impact de l’e´volution de la taille de grain sur la microdurete´
de notre mate´riau a` partir de la relation Hall-Petch. La figure 2.14 illustre l’e´volution de la
microdurete´ (Hv) en fonction de l’inverse de la racine carre´e de la taille de grain D−1/2. Cette
e´volution peut raisonnablement eˆtre approxime´e par une loi line´aire de type Hv = f(D−1/2),
mais dont la pente est oppose´e a` celle attendue pour une loi de type Hall-Petch. Bien que des
e´volutions de la microdurete´ en fonction de la taille de grain aient de´ja` e´te´ e´voque´es dans la
litte´rature sur d’autres alliages d’aluminium (par exemple Sato et al. [SUKI03] dans le cas de
l’aluminium pur 1050), les variations de microdurete´ mesure´es dans le noyau ne sont pas lie´es a`
la variation de taille de grain dans le cas de cette e´tude. Ceci signifie que les variations signifi-
catives de microdurete´ observe´es au sein du mate´riau sont dues a` d’autres phe´nome`nes.
Pour estimer la distribution de pre´cipite´s durcissants dans le noyau, des mesures SAXS
(Small Angle X-Ray Scattering) ont e´te´ re´alise´es par le laboratoire SIMaP a` l’ESRF (European
Synchrotron Radiation Facility) a` Grenoble. Ces dernie`res ont e´te´ faites sur l’ensemble du noyau
soude´ dans le plan ( ~TL, ~TC), une cartographie des intensite´s norme´es est montre´e sur la figure
2.13(b). Ces valeurs sont directement lie´es a` la densite´ des pre´cipite´s T1 qui, d’apre`s cette
cartographie, de´croˆıt a` mesure que l’on s’e´loigne de la surface de l’e´paulement. En effet une
moyenne en intensite´ norme´e de 3,5 est obtenue sur la partie supe´rieure de la section, une
moyenne de 3 sur celle du milieu et une moyenne de 2,5 sur la partie infe´rieure. La variation
de microdurete´ que nous avons constate´e semble donc eˆtre corre´le´e a` la densite´ des pre´cipite´s
T1. L’absence de pre´cipite´s T1 en bas du noyau semble avoir un impact de premier ordre sur la
microdurete´ et rend l’effet Hall-Petch ne´gligeable.
2.5 Synthe`se sur le mate´riau de l’e´tude
L’analyse microstructurale du noyau soude´ par FSW de l’alliage 2050 a re´ve´le´ des he´te´roge´ne´ite´s
en termes de taille de grain, d’orientations cristallines et d’e´tat de pre´cipitation. La taille de
grain et la densite´ des pre´cipite´s T1 diminue avec la distance a` la surface de l’e´paulement. Des
he´te´roge´ne´ite´s a` une e´chelle infe´rieure ont e´galement e´te´ mises en e´vidence par l’interme´diaire
de la microstructure des ”onion rings” de´ja` rencontre´e dans la litte´rature. Plusieurs causes pos-
sibles ont e´te´ identifie´es dans l’analyse bibliographique (cf. section 1.1.3), l’hypothe`se retenue
dans notre cas est celle de la variation d’orientations cristallographiques que l’on a caracte´rise´
par des cartographies EBSD. Un bon accord ge´ne´ral a e´te´ obtenu entre les he´te´roge´ne´ite´s mi-
crostructurales mises en e´vidence pour notre mate´riau et celles releve´es dans la bibliographie.
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Figure 2.14 – Effet de la taille de grain sur la microdurete´
Ne´anmoins, l’effet de ces he´te´roge´ne´ite´s sur le comportement me´canique demeure mal-connu.
L’effet Hall-Petch reliant la taille de grain a` la variation de microdurete´ avait de´ja` e´te´ montre´
pour l’aluminium pur mais il ne s’est pas re´ve´le´ significatif pour notre mate´riau. En revanche,
une bonne corre´lation entre variation de la densite´ des pre´cipite´s T1 et celle de la microdu-
rete´ a e´te´ obtenue, donnant une premie`re indication sur le lien microstructure/comportement
me´canique. Le chapitre suivant sera consacre´ a` la quantification expe´rimentale et de nume´rique
de l’impact des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales sur les champs me´caniques locaux.
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Chapitre 3
Comportement me´canique
3.1 Comportement me´canique des diffe´rentes zones du noyau
soude´
3.1.1 Me´thode expe´rimentale
Les essais de traction ont e´te´ re´alise´s sur une platine de traction-compression de type MI-
CROTEST (figure 3.1) commercialise´e par la socie´te´ anglaise DEBEN UK Ltd et distribue´e en
France par MIKROSS. Les dimensions de cette platine sont : 170x100x37 mm3 et la cellule de
force utilise´e est une cellule de 5000 N. Il a e´te´ ve´rifie´ que la rigidite´ de la machine e´tait tre`s
grande devant celle de notre e´chantillon. Le dispositif d’essai ne permet de faire les essais qu’a`
de´placement de traverse impose´. Tous les essais de traction ont e´te´ re´alise´s a` une vitesse de
de´formation totale impose´e de ˙ = 5.10−5 s−1. Les e´prouvettes ont e´te´ instrumente´es de jauges
de de´formation de 2 mm de long sur 1 mm de large dont la plage de mesure est [0-2%]. Au dela`
de 2%, la de´formation a e´te´ estime´e a` partir de la mesure de de´placement du capteur LVDT par
recalage sur la partie basse de la courbe. La taille de la jauge a e´te´ choisie de telle sorte a` eˆtre
suffisamment petite pour s’adapter a` la ge´ome´trie de l’e´prouvette, et suffisamment longue pour
couvrir les he´te´roge´ne´ite´s de texture mises en e´vidence dans le chapitre 2.
Les e´prouvettes ont e´te´ pre´leve´es de sorte que la microstructure soit la plus homoge`ne pos-
sible, c’est-a`-dire dans le plan de soudage (L,TL) dans lequel aucune variation majeure de
taille de grain n’a e´te´ observe´e. L’axe de traction correspond a` la direction de soudage ; ainsi,
l’e´prouvette ne contient que la partie centrale du noyau qui est la zone la moins perturbe´e par
les ”onion rings”. Pour chaque se´rie, 6 e´prouvettes ont e´te´ pre´leve´es dans l’e´paisseur de la plaque
(figure 3.2(a)). Elles ont e´te´ re´fe´rence´es selon leur niveau de pre´le`vement de S1 en haut du noyau
soude´ a` S6 en bas comme le montre la figure 3.2(a). Toutes les e´prouvettes ont les meˆmes di-
mensions, celles-ci sont donne´es sur la figure 3.2(b).
3.1.2 Analyse des re´sultats
L’analyse pre´sente´e ici est base´e sur 21 essais de traction re´alise´s aux diffe´rents niveaux
de pre´le`vement repe´re´s sur la figure 3.2(a). Parmi eux, deux se´ries de 6 e´prouvettes ont e´te´
utilise´es pour des essais jusqu’a` la rupture, auxquels s’ajoutent d’autres essais supple´mentaires
venus comple´ter les donne´es. Le nombre d’essais re´alise´s pour chaque niveau de pre´le`vement
sont donne´s dans le tableau 3.1. L’ensemble des courbes est montre´ en annexe B. Des courbes de
traction obtenues pour une se´rie ou` les essais ont e´te´ conduits jusqu’a` la rupture des e´prouvettes
sont illustre´es sur la figure 3.3. Nous pouvons constater que le comportement me´canique va-
rie d’une e´prouvette a` l’autre. Pour quantifier cette variation sur l’ensemble des essais re´alise´s
dans le cadre de ce travail, la moyenne des valeurs des diffe´rents parame`tres me´caniques pour
chaque niveau de pre´le`vement est illustre´e sur la figure 3.4. Pour les caracte´ristiques me´caniques
e´value´es a` partir d’au moins 3 essais, leur e´cart-type est e´galement repre´sente´ sur chaque graphe.
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Figure 3.1 – Mini banc de traction
(a) Pre´le`vement des e´prouvettes. L’axe de traction correspond a` la direction de soudage, 6 e´prouvettes sont
pre´leve´es dans l’e´paisseur de la plaque.
(b) Dimension des e´prouvettes
Figure 3.2 – Plan de pre´le`vement et dimensions des e´prouvettes d’une e´paisseur de 1,5 mm
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Distance a` la surface de
l’e´paulement (mm)
Nombre d’essais de traction Nombre d’essais de traction a`
rupture
1,5-3 (S1) 3 2
3,6-5,1(S2) 4 2
5,7-7,3 (S3) 3 2
7,6-9,1 (S4) 5 2
9,7-11,3 (S5) 4 2
11,9-13,4 (S6) 2 2
Tableau 3.1 – Distance a` la surface de l’e´paulement et nombre d’essais re´alise´s pour chaque
niveau de pre´le`vement
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (GPa) A (%) Microdurete´
(Hv)
S1 310 ± 2 409 66 ± 2 18,5 154
S2 317 ± 5 431 72 ± 3,4 16,7 148
S3 306 ± 2 421 71 ± 2,7 18,2 143
S4 293 ± 5 404 71 ± 3,3 18 134
S5 309 ± 7 434 76 ± 4 18,4 136
S6 293 ± 7 396 69 ± 0,5 16,5 134
Tableau 3.2 – Caracte´ristiques me´caniques
La variation de microdurete´ de´ja` pre´sente´e dans le chapitre 2 est e´galement rappele´e ici. Ces
courbes permettent de quantifier les he´te´roge´ne´ite´s de comportement me´canique observe´es sur les
diffe´rents niveaux de pre´le`vement. Les fluctuations d’une e´prouvette a` l’autre peuvent de´passer
les 10 %. De plus, on ne remarque pas de tendances particulie`res concernant l’e´volution des
proprie´te´s me´caniques avec la hauteur de pre´le`vement, mis a` part la microdurete´ qui de´croˆıt
avec la distance a` la surface de l’e´paulement. Ainsi, les variations de Rp0,2% et Rm ne semblent
pas suivre la meˆme tendance que celle de la microdurete´. Mais, il est important de noter que
la microdurete´ est un parame`tre local obtenu a` partir de nombreux points de mesure, alors que
les essais me´caniques ont e´te´ re´alise´s sur des e´prouvettes de 1 mm d’e´paisseur (apre`s polissage)
pre´leve´es tous les 2 mm, ce qui les rend sensibles aux fluctuations de texture rencontre´es dans
le plan (TL, TC) (figure 2.7). Les mesures de microdurete´ peuvent donc permettre de donner
une tendance plus pre´cise de l’e´volution des parame`tres me´caniques dans l’e´paisseur. Toutes les
valeurs obtenues sont re´pertorie´es dans le tableau 3.2.
Les images optiques de chaque e´prouvette apre`s traction a` rupture sont rassemble´es a` la
figure 3.5. Ces images permettent de faire les 3 remarques suivantes :
– la rupture ductile des e´prouvettes est caracte´rise´e par la pre´sence d’une striction. Plus
les e´prouvettes sont pre´leve´es loin de la surface de l’e´paulement, plus cette striction est
accentue´e, la re´duction de la section passe de 15 % pour S1 et augmente jusqu’a` 25 %
pour S6 ;
– un changement de mode de rupture est observe´ entre le haut et le bas du noyau soude´,
on passe d’une rupture orthogonale a` la direction de traction a` une rupture oriente´e a` 45˚
par rapport a` celle-ci, ceci est consistant avec le fait que la striction augmente ;
– des bandes sombres apparaissent, celles-ci ont des morphologies diffe´rentes selon le niveau
de pre´le`vement.
Dans les sections suivantes, une analyse plus pre´cise des me´canismes de rupture est re´alise´e
et les he´te´roge´ne´ite´s apparues sous forme de bande sont quantifie´es.
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Figure 3.3 – Courbes de traction d’une se´rie d’e´prouvettes pour chaque niveau de pre´le`vement
3.1.3 Me´canismes de rupture
Pour analyser les modes de rupture de ces e´prouvettes, les facie`s de rupture ont e´te´ observe´s
au MEB (figure 3.6) 1. Ces images montrent que la rugosite´ des facie`s de rupture augmente a`
mesure que l’on s’e´loigne de la surface de l’e´paulement, ce qui est cohe´rent avec la remarque
concernant la striction.
Pour un niveau de pre´le`vement donne´ (S2), deux modes de rupture peuvent eˆtre mis en
e´vidence a` l’e´chelle locale (figure 3.7) :
– un mode de rupture ductile a` cupules de´clenche´ par la pre´sence de pre´cipite´s (figure 3.7,
image de gauche), la pre´sence de nombreux pre´cipite´s aux joints de grain a entraˆıne´ la
coalescence des cupules au niveaux de ces derniers, la figure 3.8 montre que les joints de
grain sont clairement mis en e´vidence sur le facie`s de rupture de l’e´prouvette S2
– un mode de rupture en cisaillement ou` les cupules sont e´tire´es (figure 3.7, image de droite).
L’image MEB au centre sur la figure 3.7 montre bien la frontie`re entre ces deux modes de
rupture. Ces deux modes de rupture sont rencontre´s sur l’ensemble des e´prouvettes, quel que
soit la hauteur de pre´le`vement.
3.1.4 Quantification des he´te´roge´ne´ite´s apparues sous forme de bande
Concernant les bandes de de´formation, plusieurs se´ries d’essais de traction ont e´te´ re´alise´es
au cours de ce travail, les observations de l’ensemble de ces essais ont permis de de´gager 4 types
de configurations diffe´rentes qui sont sche´matise´es sur la figure 3.9. Ces configurations sont les
suivantes :
– zone S1 : situe´e en haut du noyau soude´, elle ne pre´sente pas de bande particulie`re ;
– zone S2/S3 : les e´prouvettes pre´sentent des bandes orthogonales a` la direction de soudage
1. les e´prouvettes e´tant polies 3 par 3, celles pre´leve´es aux niveaux S1, S2 et S3 n’ont pas la meˆme e´paisseur
initiale que celles pre´leve´es aux niveaux S4, S5 et S6.
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(a) Limite d’e´lasticite´ (Rp0,2%)
(b) Re´sistance a` la rupture (Rm)
(c) Microdurete´
(d) Module d’Young
(e) Allongement a` rupture (A)
Figure 3.4 – Variation des diffe´rentes proprie´te´s me´caniques en fonction de la distance a` la
surface de l’e´paulement
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Figure 3.5 – Images optiques de chaque e´prouvette apre`s essai de traction
Figure 3.6 – Images MEB des facie`s de rupture de chaque e´prouvette apre`s essai de traction
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Figure 3.7 – Mise en e´vidence de deux modes de rupture sur les images MEB des facie`s de
rupture (e´prouvette S2)
Figure 3.8 – Facie`s de rupture de l’e´prouvette S2 : Mise en e´vidence des cupules localise´es a`
des joints de grain
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Figure 3.9 – Sche´ma illustrant la morphologie des bandes de de´formation selon le niveau de
pre´le`vement des e´prouvettes
(repre´sente´es en bleu sur la figure 3.9), leur taille et leur pe´riodicite´ sont tre`s he´te´roge`nes,
leur largeur varie de 50 a` 200 µm et l’espace inter-bandes varie de 200 a` 1000 µm, ces
bandes semblent correspondre aux ”onion rings” de´crits dans le chapitre pre´ce´dent ;
– zone S4/S5/S6 : les e´prouvettes pre´leve´es dans la moitie´ infe´rieure du noyau soude´ pre´sentent
e´galement des bandes orthogonales a` la direction de soudage (repre´sente´es en rouge sur la
figure 3.9), leur taille et leur pe´riodicite´ sont re´gulie`res, leur largeur est de l’ordre de 150 µm
et l’espace inter-bande vaut environ 350 µm, ces bandes semblent e´galement correspondre
aux ”onion rings” de´crits dans le chapitre pre´ce´dent ;
– zone S5/S6 : les e´prouvettes pre´leve´es en bas du noyau soude´ pre´sentent des bandes
oriente´es a` 45˚ par rapport a` la direction de traction (repre´sente´es en vert sur la figure
3.9), leur largeur est constante (environ 50 µm) mais leur pe´riodicite´ est plus ale´atoire
(l’espace inter-bande varie de 500 a` 2000 µm).
Pour quantifier ces he´te´roge´ne´ite´s, ces bandes seront analyse´es par 2 techniques de mesure : la
me´thode par corre´lation d’images et l’AFM. Les re´sultats sont pre´sente´s dans la section suivante.
3.2 He´te´roge´ne´ite´s a` l’e´chelle locale
3.2.1 Analyse des bandes de de´formation par AFM
Un essai de traction a e´te´ re´alise´ sur une e´prouvette pre´leve´e au niveau S5 pre´alablement
polie me´caniquement jusqu’au grade 1 µm a` la paˆte diamante´e afin de minimiser au maximum la
rugosite´ initiale de l’e´prouvette et permettre les observations ulte´rieures a` l’AFM. L’essai a e´te´
stoppe´ apre`s 12 % de de´formation plastique pour ne pas de´te´riorer l’e´prouvette et pour pouvoir
observer par AFM les bandes de de´formation apparues. Une photo de l’e´prouvette est montre´e
sur la figure 3.10. Comme cela e´tait pre´vu pour ce niveau de pre´le`vement, cette photo re´ve`le
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Figure 3.10 – Photo d’une e´prouvette pre´leve´e au niveau S5 apre`s 12 % de de´formation plastique
Figure 3.11 – Images optiques d’une e´prouvette pre´leve´e au niveau S5 apre`s 12 % de de´formation
plastique. Zoom sur une zone particulie`re contenant les 3 types de bande analyse´s sous AFM
l’apparition de bandes de de´formation assimilables aux ”onion rings” et de bandes oriente´es a`
45˚ conforme´ment a` ce qui avait de´ja` e´te´ observe´ pour la zone S5. Une image optique de cette
e´prouvette est montre´e sur la figure 3.11, ainsi qu’un zoom sur une zone contenant les 3 types
de bande, ces bandes sont nomme´es A, B et C.
Une analyse des bandes de de´formation a e´te´ re´alise´e a` l’aide d’un microscope a` force ato-
mique (AFM) de type Veeco (dimension 3100) en mode contact. Les scans re´alise´s ont une
taille de 100 µm de coˆte´, le pas de mesure est de 200 nm. Les topographies AFM de la zone
repe´re´e par la figure 3.11 re´ve`lent des he´te´roge´ne´ite´s a` 2 e´chelles : une e´chelle dite me´soscopique
qui correspond aux bandes pre´ce´demment cite´es, et une e´chelle microscopique qui correspond a`
l’he´te´roge´ne´ite´ de de´formation qui existe d’un grain a` l’autre du fait des diffe´rences d’orientation
des grains.
Une topographie AFM re´alise´e sur la bande a` 45˚ (bande de type C) est illustre´e sur la
figure 3.12. Cette topographie met en e´vidence une variation de relief au niveau de cette bande
a` 45˚ , la variation de hauteur est de l’ordre de 700 nm. Cette rugosite´ rend bien compte des
he´te´roge´ne´ite´s de de´formation au niveau de la bande a` 45˚ .
Les bandes de de´formation de type A et de type B ont aussi e´te´ analyse´es individuellement.
Sur les topographies AFM de la figure 3.13, la rugosite´ des bandes de de´formation de type
B semble plus importante que celle des bandes de type A. Pour quantifier ce re´sultat, deux
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(a) Topographie AFM (b) Profil de hauteur
Figure 3.12 – Topographie AFM re´alise´e au niveau d’une bande a` 45˚ (type C)
Type A Type B
Ra (nm) 90 139
Rq (nm) 116 178
Tableau 3.3 – Mesure de rugosite´ de 2 types de bandes de microstructure
valeurs de rugosite´ ont e´te´ mesure´es, Ra et Rq qui correspondent respectivement aux moyennes
arithme´tiques et quadratiques des hauteurs mesure´es en chaque point de la topographie, soit :
Ra =
∑n
i=1 |zi|
n
; Rq =
√∑n
i=1 z
2
i
n
(3.1)
Les valeurs sont rassemble´es dans le tableau 3.3. Les deux valeurs (Ra et Rq) sont plus e´leve´es
pour les bandes de de´formation de type B que pour celles de type A, une fluctuation de 22 %
est observe´e. Cette variation de rugosite´ peut avoir un effet non ne´gligeable sur l’amorc¸age des
fissures de CSC-IG.
La frontie`re entre les bandes de type A et les bandes de type B a e´galement e´te´ analyse´e sous
AFM (figure 3.14). Une rugosite´ spe´cifique a e´te´ mise en e´vidence au niveau de cette frontie`re,
probablement due aux incompatibilite´s de de´formation qui existent entre les deux bandes. La
variation de hauteur mesure´e est de l’ordre de 900 nm.
3.2.2 Mesures de de´formations locales par corre´lation d’images
Me´thode de corre´lation d’images
Le principe de la me´thode consiste a` mesurer les champs de de´placement locaux entre deux
images : l’une dite de re´fe´rence acquise a` un instant initial (sans de´formation) et l’autre dite
de´forme´e acquise a` l’instant conside´re´. Une zone d’e´tude est de´finie sur l’image de re´fe´rence et
un coefficient de corre´lation est de´fini pour quantifier le niveau de ressemblance avec l’image
de´forme´e. La maximisation de ce coefficient permet de localiser la zone d’e´tude sur l’image
de´forme´e. Ceci est illustre´ par la figure 3.15. Une fois que le motif initial est identifie´, le champ de
de´placement en chaque pixel est mesure´ et on en de´duit le champ de de´formation par de´rivation
spatiale.
Parmi les essais de traction re´alise´s, certains ont e´te´ effectue´s in-situ sous un microscope
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Figure 3.13 – Topographies AFM re´alise´es au niveau des bandes de de´formation de type A et
de type B
nume´rique VHX-1000E de KEYENCE et la me´thode de corre´lation d’images a e´te´ applique´e sur
les images obtenues. Pour corre´ler les champs de de´formation mesure´s avec la microstructure,
une cartographie EBSD d’une taille de 1500 X 400 µm2 avec un pas de 2 µm a e´te´ re´alise´e sur
la partie centrale de l’e´prouvette en l’ayant pre´alablement polie en suivant le protocole de polis-
sage spe´cifique de´crit dans le tableau 2.2. L’e´prouvette a ensuite subi une attaque e´lectrolytique
pour cre´er un moucheti et rendre les zones d’inte´reˆt facilement identifiables pour la corre´lation
d’images (figure 3.16(a)), cette attaque a e´galement mis en e´vidence la microstructure des ”onion
rings” comme cela avait e´te´ montre´ dans le chapitre pre´ce´dent. L’e´prouvette a ensuite e´te´ po-
sitionne´e sur le mini-banc qui a lui-meˆme e´te´ place´ sous le microscope nume´rique (figure 3.17).
La taille de la zone suivie in-situ pour la corre´lation d’images e´tait d’environ 1600 X 1200 µm2,
celle-ci contenait la zone cartographie´e par EBSD. Les essais de traction ont toujours e´te´ re´alise´s
a` une vitesse de de´formation de ˙ = 5.10−5 s−1 et une image optique a e´te´ prise toutes les 15 s
pendant l’essai (soit pour un ∆ de 7,5.10−4). Au total, environ 300 images optiques ont e´te´ prises
pendant l’essai. Une image optique obtenue apre`s 7 % de de´formation plastique est montre´e sur
la figure 3.16(b). En comparant les images avant et apre`s de´formation, on peut retrouver certains
motifs facilement identifiables sur les deux images, 3 d’entre eux sont repe´re´s sur la figure 3.16.
Ce repe´rage indique l’existence d’un de´placement de corps rigide ine´vitable de l’image entre
l’e´tat initial et l’e´tat de´forme´, ce qui a comme effet de re´duire la zone de mesure. Le mini-banc
ayant un mouvement de de´placement syme´trique des deux mors, la zone d’analyse avait e´te´
place´e le plus possible au centre de l’e´prouvette pour limiter au maximum ce phe´nome`ne. A
7 % de de´formation plastique globale, la taille de la zone de mesure par corre´lation d’images
s’e´tait re´duite a` 1300X1200 µm2, elle est ne´anmoins suffisante pour capturer les he´te´roge´ne´ite´s
a` l’e´chelle me´soscopique. Graˆce a` ces images, des mesures de de´formation locale ont pu eˆtre
effectue´es par corre´lation d’images en utilisant le programme CorreliQ4 [HR08] implante´ dans le
logiciel MatlabTM .
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(a) Image optique (b) Topographie AFM
(c) Vue 3D (d) Mesure de profile
Figure 3.14 – Topographie AFM re´alise´e a` la frontie`re entre des bandes de type A et B
Figure 3.15 – Mesure des champs de de´formation par corre´lation d’images
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(a) Image de re´fe´rence (b) Image de´forme´e (7 % de de´formation plastique)
Figure 3.16 – Images optiques prises in-situ pendant un essai de traction (image de re´fe´rence
et image de´forme´e). Une attaque e´lectrolytique a e´te´ effectue´e avant l’essai pour introduire un
moucheti
Figure 3.17 – Photos du montage permettant de faire les essais de traction in-situ sur le mini-
banc
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macro 1% 3% 5% 7%
Bande A B C A B C A B C A B C
S2 1,22 0,96 - 3,68 2,75 - 6,13 3,59 - 8,21 5,31 -
S3 1,17 0,98 - 3,59 2,84 - 6,05 3,67 - 8,13 5,42 -
S4 1,01 1 - 3,27 2,75 - 5,55 4,66 - 7,68 6,58 -
S5 1,02 0,99 0,95 3,33 2,79 2,68 5,65 4,62 3,58 7,75 6,45 5,25
S6 1,01 0,99 0,97 3,43 2,58 2,57 5,83 4,54 3,46 7,85 6,38 5,12
Tableau 3.4 – Valeurs de 22 (%) moyennes pour les diffe´rents types de bandes pour les
e´prouvettes S2, S3, S4, S5, S6 et a` diffe´rents niveaux de de´formation macroscopique
Re´sultats
Une se´quence d’images optiques et de cartographies de de´formation axiale est repre´sente´e
sur la figure 3.18 pour 5 niveaux de de´formation macroscopique : 0%, 1%, 3%, 5% et 7%. Les po-
sitions des mesures de de´formation sur les cartographies de corre´lation d’images correspondent
aux positions des zones d’inte´reˆt sur l’image de re´fe´rence. On constate la pre´sence d’un mou-
vement de corps rigide lorsqu’on compare l’image optique et la cartographie de de´formation.
Ces mesures montrent les he´te´roge´ne´ite´s de 22 obtenues apre`s traction. A partir de 3 % de
de´formation, on voit que ces he´te´roge´ne´ite´s apparaissent sous forme de bandes qui ont la meˆme
morphologie que celles observe´es sur l’image optique de la figure 3.5 pour la meˆme e´prouvette.
Ces mesures ont e´te´ faites pour toutes les e´prouvettes, les cartographies de de´formation
axiale (22) pour 4 e´prouvettes apre`s 7 % de de´formation plastique globale sont illustre´es sur
la figure 3.19. Sur ces cartographies, on peut donc de´finir trois types de bandes : les bandes
de type A et de type B correspondant aux ”onion rings” (les bandes de type A pre´sentent des
valeurs de 22 supe´rieures a` celles de type B), et les bandes de type C correspondant aux bandes
oriente´es a` 45˚ qui apparaissent en bas du noyau. Les valeurs moyennes de 22 dans chacune
de ces bandes pour chaque e´prouvette et diffe´rents niveaux de de´formation macroscopique sont
re´sume´es dans le tableau 3.4. De meˆme que la pe´riodicite´ et la morphologie des bandes, le niveau
des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation observe´es est spe´cifique a` chaque e´prouvette.
Les e´prouvettes S2 et S3 pre´sentent des bandes de type A et de type B. Le niveau des
he´te´roge´ne´ite´s de de´formation entre les deux bandes est similaire pour les deux e´prouvettes.
Comme de´ja` pre´cise´ pre´ce´demment, l’apparition de ces bandes e´tait tre`s nette a` partir d’une
de´formation macroscopique de 3% pour laquelle un e´cart de 30% existe entre les valeurs moyennes
de 22 pour chacune des deux. Des bandes avaient e´galement e´te´ observe´es avant traction sur les
images MEB de ces e´prouvettes comme une variation de niveau de gris. On constate sur l’image
MEB correspondant l’e´prouvette S2 (figure 3.20(a)) que ces bandes ont la meˆme morphologie
que les bandes de de´formation visibles sur la cartographie de de´formation axiale obtenue par
corre´lation d’images. L’origine de ces bandes n’a pas pu eˆtre clairement identifie´e, elles peuvent
eˆtre dues a` une variation de composition ou a` la pre´sence de pre´cipite´s durcissants.
L’e´prouvette S4 pre´sente e´galement des bandes de type A et de type B. Le niveau d’he´te´roge´ne´ite´s
entre les deux bandes est ne´anmoins plus faible pour cette e´prouvette que pour les e´prouvettes
S2 et S3, l’e´cart entre les valeurs moyennes de 22 est de l’ordre de 15%. Un lien entre les
he´te´roge´ne´ite´s de de´formation et la variation de texture a e´te´ clairement identifie´ pour cette
e´prouvette et sera pre´sente´ dans la section suivante.
Pour les e´prouvettes S5 et S6, les 3 types de bande sont mis en e´vidence. Les he´te´roge´ne´ite´s
de de´formation entre les bandes de type A et B sont du meˆme ordre de grandeur que pour
l’e´prouvette S4. En revanche, la valeur moyenne de 22 sur la bande de type C est infe´rieure
aux autres, un e´cart de 20% est observe´ avec les bandes de type B et un e´cart de 30% avec
les bandes de type A. Pour l’e´prouvette S6, la cartographie donnant les variations de 12 est
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Figure 3.18 – Images optiques et cartographies de de´formation axiale (22) obtenues par
corre´lation d’images pour l’e´prouvette S2 pour diffe´rents niveaux de de´formation macroscopique
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(a) S2 (b) S3
(c) S4 (d) S6
Figure 3.19 – Cartographies de la de´formation axiale (22) obtenues par les mesures de
corre´lation d’images pour 4 e´prouvettes de traction (S2, S3, S4, S6) pour 7 % de de´formation
plastique globale
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e´galement pre´sente´e (figure 3.21). Cette figure montre que les bandes a` 45˚ sont les lieux ou`
la de´formation de cisaillement est maximale. Ces bandes de type C sont e´galement observables
sur les images MEB avant l’essai de traction (figure 3.20(b)). Des observations au MEB-FEG
avant et apre`s essai ont e´te´ re´alise´es pour essayer de comprendre leurs origines mais elles se
sont re´ve´le´es infructueuses. Des analyses plus pousse´es devraient eˆtre re´alise´es pour clarifier ce
phe´nome`ne.
3.3 Lien entre texture locale et champ de de´formation locale
Une cartographie EBSD pre´alablement re´alise´e dans la zone suivie in-situ permet de faire cor-
respondre les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation a` la variation de texture due aux ”onion rings”. Pour
l’e´prouvette S4, une bonne corre´lation est observe´e entre cette texture et les variations de 22 (fi-
gure 3.22). Pour cette e´prouvette, aucune bande particulie`re n’avait e´te´ observe´e pre´alablement
au MEB, les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation semblent donc eˆtre lie´es uniquement a` la texture
du mate´riau qui peut en effet influencer son comportement me´canique. Cette relation peut eˆtre
quantifie´ par le facteur de Schmid qui relie la cission re´solue τ s en fonction de la contrainte
macroscopique σmacro. Dans le cas d’un chargement de traction uniaxiale, cette relation est la
suivante :
τ s = σmacrocos(θ)cos(χ) (3.2)
Ou` θ et χ de´signent respectivement les angles entre l’axe de traction et la direction de glisse-
ment et entre la direction de traction et la normale au plan de glissement ~n (cf. figure 3.23). Le
terme cos(θ)cos(χ) est appele´ facteur de Schmid, sa valeur est comprise entre 0 et 0.5 et plus elle
est proche de 0.5, plus l’activation du syste`me de glissement est favorable. La figure 3.24.c illustre
la variation de facteur de Schmid obtenue pour les cartographies EBSD repre´sente´es pour un
chargement en traction applique´ dans la direction de soudage. Cette figure montre bien que la va-
riation du facteur de Schmid est fortement lie´e a` la variation des orientations cristallines aligne´es
avec la direction de traction. Le facteur de Schmid semble le´ge`rement plus important au sein des
bandes de texture nomme´es A (une valeur moyenne de 0,455) que dans les bandes de texture
nomme´es B (une valeur moyenne de 0,448). L’e´cart relatif entre les deux bandes est ne´anmoins
assez faible, de l’ordre de 1,5 % mais il semble eˆtre suffisant pour entraˆıner les he´te´roge´ne´ite´s de
de´formation observe´es sur notre mate´riau, montrant une de´formation supe´rieure sur les bandes
A par rapport aux bandes B.
La cartographie de facteur de Schmid est donc en bon accord avec les re´sultats de la
corre´lation d’images. Pour confirmer ce re´sultat et pour ve´rifier si l’ordre de grandeur de ces
he´te´roge´ne´ite´s de de´formation peut s’expliquer par les variations de texture observe´es, des calculs
par e´le´ments finis ont e´te´ re´alise´s en prenant en compte ces variations d’orientation cristallogra-
phique. La mode´lisation de cet essai de traction est de´taille´e dans la section suivante.
3.4 Simulation d’un essai de traction a` l’air
On a montre´ au chapitre 2 l’existence de bandes de texture au sein du mate´riau. Dans la sec-
tion pre´ce´dente, on a vu que lors d’un essai de traction, le mate´riau pre´sentait des he´te´roge´ne´ite´s
de de´formation qui semblaient eˆtre corre´le´es a` cette variation de texture. Dans cette section, on va
chercher a` confirmer ce re´sultat en simulant l’effet de la texture sur le comportement me´canique
du mate´riau. Les simulations seront re´alise´es pour un agre´gat pre´leve´ au niveau S4, la` ou` la
relation ”onion rings”-he´te´roge´ne´ite´s de de´formation semble le plus clairement e´tablie. Pour ce
faire, les lois de comportement utilise´es seront tout d’abord de´taille´es. Les calculs d’optimisation
permettant de de´terminer les parame`tres mate´riau seront ensuite pre´sente´s. Enfin, un calcul par
e´le´ments finis prenant en compte la variation de texture observe´e sur les cartographies EBSD
sera de´taille´. Tous les calculs par e´le´ments finis pre´sente´s dans ce document ont e´te´ re´alise´ a`
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(a) S2
(b) S6
Figure 3.20 – Images MEB des e´prouvettes S2 et S6 apre`s polissage et cartographie de la
de´formation axiale (22) apre`s l’essai de traction
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Figure 3.21 – Cartographie de la de´formation de cisaillement (12) obtenue par corre´lation
d’images pour l’e´prouvette S6 apre`s 7 % de de´formation plastique globale
Figure 3.22 – Corre´lation entre mesures de de´formation locale par corre´lation d’images et
cartographie EBSD pour l’e´prouvette S4
Figure 3.23 – De´finition des angles θ et χ dans l’expression du facteur de Schmid pour un
syste`me de glissement constitue´ du plan de normale ~n et de la direction de glissement de vecteur
directeur ~l
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Figure 3.24 – Donne´es EBSD pour l’e´prouvette S4. (a) cartographie d’orientations des grains
aligne´es avec la direction normale au plan de soudage, (b) cartographie d’orientations des grains
aligne´es avec la direction de traction, (c) cartographie de facteur de Schmid
l’aide du code de calcul ZeBuLoN de´veloppe´ par le Centre des Mate´riaux de l’e´cole des Mines
de Paris-Tech, Northwest Numerics et l’ONERA.
3.4.1 Lois de comportement en plasticite´ cristalline
Le mode`le de plasticite´ cristalline propose´ par Cailletaud [Cai87] sera utilise´ pour rendre
compte du comportement du mate´riau a` l’e´chelle de la microstructure.
La de´formation plastique re´sulte du glissement des dislocations sur des plans et selon des direc-
tions de glissement bien particuliers de l’espace correspondant aux plans et directions les plus
denses de la maille cristalline. Le couple plan/direction de´finit un syste`me de glissement. Ces
syste`mes de glissement de´pendent de la structure cristalline du mate´riau. Pour l’aluminium qui a
une structure cubique faces centre´es (CFC), les plans denses (plan de glissement) correspondent
aux plans {111} et les directions denses (direction de glissement) aux directions < 110 >, comme
le montre la figure 3.25.
Le syste`me de glissement est de´fini par la normale ~ns au plan de glissement et par le vecteur
directeur ~ls a` la direction de glissement. On en de´duit le tenseur d’orientation ou tenseur de
schmid ms, puis la cission re´solue τ s pour chaque syste`me de glissement s :
ms =
1
2
(~ns ⊗~ls +~ls ⊗ ~ns) (3.3)
τ s = σ : ms (3.4)
La cission re´solue τ s correspond donc a` la projection du champ de contrainte sur le syste`me
de glissement, ou encore au cisaillement sur le plan de glissement dans la direction de glissement.
Une fonction de charge fs est de´finie pour de´terminer si un syste`me de glissement est active´. La
valeur initiale de cette fonction de charge est :
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Figure 3.25 – Caracte´risation des plans denses et des directions denses dans une structure CFC
(a) Ecrouissage isotrope (b) Ecrouissage cine´matique
Figure 3.26 – Mode´lisation de l’e´crouissage
fs = |τ s| − τ0 (3.5)
Ou` τ0 est la cission critique initiale du mate´riau. La fonction de charge est ne´gative lorsqu’on
est dans le domaine e´lastique et nulle lorsqu’on entre en plasticite´. Elle de´pend e´galement de
l’e´crouissage qui e´volue au cours du temps. Deux types d’e´crouissage seront ici utilise´s :
– l’e´crouissage isotrope : il correspond a` une augmentation de la taille de la surface de charge
(figure 3.26(a)). Analytiquement, il se traduit par une variable d’e´crouissage rs :
fs = |τ s| − rs − τ0 (3.6)
– l’e´crouissage cine´matique : Il correspond a` un de´placement du centre de la surface de
charge (figure 3.26(b)). Analytiquement, il se traduit par une variable d’e´crouissage xs :
fs = |τ s − xs| − τ0 (3.7)
Lorsqu’a` la fois l’e´crouissage isotrope et l’e´crouissage cine´matique sont pris en compte, l’ex-
pression de la fonction de charge est la suivante :
fs = |τ s − xs| − rs − τ0 (3.8)
La vitesse de de´formation plastique du mate´riau, a` l’e´chelle du cristal, peut s’exprimer a`
partir de la somme des vitesses de glissement de chaque syste`me, soit :
˙
p
=
∑
s
λ˙sηsm
s (3.9)
Ou` ηs = sign(τ
s − xs) et λ˙s est le multiplicateur plastique inconnu a` priori. En re´gime
e´lastoplastique e´tabli, la condition de cohe´rence impose fs = 0 et f˙s = 0.
Les lois d’e´crouissage permettent alors de de´terminer comple`tement le multiplicateur plas-
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tique : 
x˙s = λ˙sηs −Dxsλ˙s
rs = R0 +Q
∑
r
hsrexp(−bλr) (3.10)
D’apre`s ces e´quations, l’e´crouissage cine´matique ne de´pend que du syste`me de glissement
conside´re´. L’e´crouissage isotrope de´pend lui des coefficients hsr qui permettent de de´crire l’auto-
e´crouissage (pour s = r) et l’e´crouissage latent (pour s 6= r). Il de´pend donc a` priori de tous
les syste`mes de glissement. Cette matrice est tre`s difficile a` de´terminer expe´rimentalement et
nume´riquement. Des donne´es sont disponibles pour le cuivre [Ge´08]. En l’absence de donne´es
connues pour notre mate´riau, nous utiliserons l’approximation de Taylor qui fixe a` 1 tous les
termes de la matrice hsr.
Ainsi, le multiplicateur plastique est de´termine´ en re´solvant un syste`me de s e´quations a` s incon-
nues. Ne´anmoins, d’apre`s Busso et Cailletaud [BC05], le syste`me peut eˆtre mal-conditionne´ pour
certains types d’e´crouissage. Il n’y a donc pas force´ment unicite´ du jeu de vitesses de glissement.
Pour reme´dier a` ce proble`me, un mode`le viscoplastique (avec les parame`tres ade´quats) est
utilise´. En effet, dans un tel mode`le, les vitesses d’e´coulement des syste`mes de glissement sont
connues : elles sont donne´es par la loi de Norton :
λ˙s =
(
fs
K
)n
(3.11)
Ainsi, le syste`me a` re´soudre est le suivant :
λ˙s =
( |τ s − xs| − rs − τ0
K
)n
x˙s = λ˙sηs −Dxsλ˙s
rs = R0 +Q
∑
r
hsrexp(−bλr)
(3.12)
La me´thode de re´solution nume´rique est de´crite par Cailletaud [Cai87]. Une θ-me´thode est
utilise´e dont le sche´ma de de´rivation est le suivant :{
∆v = ∆tv˙(t+ θ∆t) type 1
∆v = ∆t((1− θ)v˙(t) + v˙(t+ ∆t)) type 2 (3.13)
Ou` v = (λ˙s, x
s, rs)s∈[1;N ] et θ ∈ [0; 1].
Une fois ce sche´ma de de´rivation applique´, le syste`me final est re´solu graˆce a` une me´thode
de Newton-Raphson. La formulation viscoplastique ne pose pas les proble`mes nume´riques de la
formulation plastique puisqu’il y a unicite´ du jeu de vitesses de glissement solution. De plus,
d’apre`s Franc¸ois et al. [FPZ93], le parame`tre n de la loi de Norton dans l’e´quation 3.11 correspond
a` la sensibilite´ du mode`le a` la vitesse de de´formation. Dans notre cas, le jeu de parame`tres (n,
K) est choisi pour que l’effet de la vitesse soit ne´gligeable dans la gamme de de´formation e´tudie´e.
Dans la pratique, pour traiter un mode`le plastique, un mode`le viscoplastique peut eˆtre utilise´
en prenant un parame`tre n suffisamment ”grand” (∼ 25).
3.4.2 Optimisation des parame`tres mate´riau
Avant toute simulation, il est ne´cessaire de de´terminer les parame`tres mate´riaux de la loi de
comportement. L’optimisation de ces parame`tres a e´te´ re´alise´e a` l’aide de la me´thode Levenberg-
Marquard a` partir de la courbe de traction macroscopique pour une e´prouvette pre´leve´e au
niveau S4 (cf. figure 3.2(a)). Pour ce faire, une portion de la partie utile a e´te´ mode´lise´e par
un maillage re´gulier de 5200 grains a` l’aide d’e´le´ments quadratiques de 6X6X6 µm3 (figure
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(a) Maillage utilise´
(b) Cartographie EBSD
Figure 3.27 – Maillage utilise´ pour les calculs d’optimisation. Le maillage est re´gulier, chaque
e´le´ment correspond a` un grain, les orientations cristallines sont tire´es de la cartographie EBSD
C11
(MPa)
C12
(MPa)
C44
(MPa)
K
(MPa.s1/n)
n R0
(MPa)
Q b
108000 28300 62000 50 25 66 50 40
Tableau 3.5 – Parame`tres mate´riau utilise´s pour le calcul par e´le´ments finis. R0, Q and b sont
optimise´s en lissant la courbe de traction expe´rimentale pour une e´prouvette pre´leve´e au niveau
S4
3.27(a)). Pour rendre compte de la texture globale du mate´riau, les orientations cristallines
du calcul d’optimisation ont e´te´ tire´es de la cartographie EBSD (figure 3.27(b)) pour laquelle
trois bandes de texture e´taient pre´sentes. On a affecte´ a` chaque grain l’orientation cristalline
obtenue par la cartographie EBSD (figure 3.27(b)), le pas de mesure de cette cartographie e´tant
de 3 µm, on a affecte´ un point sur deux au maillage. Les grains se de´finissent ici comme un
ensemble d’e´le´ments contigus ayant des angles d’Euler identiques, mais les joints de grain n’ont
pas e´te´ explicitement mode´lise´s. Cette simplification e´tait ne´cessaire pour pouvoir mode´liser une
grande partie de l’e´prouvette afin d’eˆtre statistiquement repre´sentatif des effets de texture. Le
trajet de chargement e´tant monotone, l’e´volution de la surface de charge peut eˆtre repre´sente´e
uniquement a` l’aide des parame`tres de l’e´crouissage isotrope (R0, Q, b), ce qui ne signifie pas
que l’e´crouissage cine´matique est ne´gligeable, mais qu’il est inclus dans les parame`tres optimise´s,
qui auraient e´te´ diffe´rents si les deux types d’e´crouissage avaient e´te´ mode´lise´s. La courbe de
traction expe´rimentale ainsi que la courbe obtenue par le calcul d’optimisation sont montre´es sur
la figure 3.28. Les parame`tres mate´riaux optimise´s par ce calcul sont montre´s dans le tableau 3.5.
Ce sont ces parame`tres qui seront utilise´s pour l’ensemble des calculs par e´le´ments finis pre´sente´s
dans les sections suivantes. Il est remarquable de constater que le comportement me´canique
macroscopique a e´te´ optimise´ avec un seul jeu de parame`tres d’e´crouissage R0, Q, b valable pour
tous les grains, quelle que soit la bande de texture a` laquelle il appartenait. Voyons maintenant
si ce jeu de parame`tres permet d’estimer les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation dans chaque bande
de texture.
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3.4 Simulation d’un essai de traction a` l’air
Figure 3.28 – Courbe expe´rimentale et courbe obtenue par le calcul d’optimisation pour une
e´prouvette pre´leve´e au niveau S4
3.4.3 Calcul par e´le´ments finis d’un essai de traction a` l’air
Le calcul par e´le´ments finis pre´sente´ dans cette section a pour but de montrer l’effet de la tex-
ture, mis en e´vidence dans le chapitre pre´ce´dent, sur les he´te´roge´ne´ite´s des champs me´caniques
du mate´riau. L’existence d’he´te´roge´ne´ite´s de de´formation a de´ja` e´te´ montre´e expe´rimentalement,
on cherche ici a` ve´rifier si la texture seule permet de les expliquer.
Pour ce faire un agre´gat rectangulaire a e´te´ utilise´, le maillage est re´gulier, chaque e´le´ment
correspondant a` un grain. La taille de l’agre´gat est de 2000X750X250 µm, elle a e´te´ choisie de
manie`re a` conserver les proportions de la partie utile des e´prouvettes, les grains ont une taille
de 50 µm. Cette taille est supe´rieure a` la taille re´elle des grains de 12 µm pour S4, elle a e´te´
choisie pour des raisons nume´riques. L’agre´gat a e´te´ divise´ en 2 parties (ELSETS), repre´sentant
les bandes de texture mises en e´vidence a` la section 2.2. Sur le maillage e´le´ments finis, on utilise
une ge´ome´trie ide´alise´e ou` les bandes de texture sont oriente´es a` 45˚ dans la direction L-TC, ce
qui correspond approximativement a` leur morphologie dans ce plan (cf. section 2.2 figure 2.5).
Une cartographie EBSD contenant environ 6000 grains et re´alise´e sur une e´prouvette pre´leve´e
au niveau S4 (cf. figure 3.2(a)) a e´te´ utilise´e pour assigner aux grains des orientations cristal-
lographiques correspondant aux textures re´elles. Pour chaque bande de texture observe´e sur
cartographie EBSD, des tirages ale´atoires de triplets d’angles d’Euler ont e´te´ effectue´s sur l’en-
semble des grains pour affecter les orientations cristallines aux e´le´ments de l’ELSET. Cela est
illustre´ figure 3.29(a). Les conditions aux limites sont des de´placements pe´riodiques avec une
contrainte de 430 MPa impose´e dans la direction 1 de traction (figure 3.29(b)).
La cartographie de la de´formation axiale (11) est illustre´e sur la figure 3.30. On identifie
clairement l’existence de bandes de de´formation, les ELSETS auxquels ont e´te´ affecte´es des
orientations cristallographiques proches de la texture A semblent pre´senter des valeurs de 11
plus importantes.
Pour comparer ces he´te´roge´ne´ite´s avec celles obtenues expe´rimentalement, cette cartogra-
phie est mise en paralle`le avec celle correspondant au re´sultat de la corre´lation d’images pour
la meˆme zone de la meˆme e´prouvette sur la figure 3.31. Le re´sultat du calcul par e´le´ments finis
est qualitativement comparable a` celui de la corre´lation d’images. On obtient bien dans les deux
cas des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation par bande qui correspondent aux variations de texture
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cristallographique. Dans les deux cas, les bandes dont les orientations cristallographiques sont
proches de la texture A pre´sentent une de´formation axiale plus importantes par rapport aux
autres bandes. Il est important de noter que la cartographie de de´formation axiale obtenue par le
calcul par e´le´ments finis montre une forte variabilite´ d’un e´le´ment a` l’autre que l’on ne retrouve
pas entre les zones d’inte´reˆt pour la corre´lation d’images. Cela peut s’expliquer par le fait que
les mesures de de´formation par corre´lation d’images englobent plusieurs grains (un point de me-
sure correspond a` la de´formation moyenne de 10 grains) alors que pour le calcul e´le´ments finis,
chaque e´le´ment de 50 µm de coˆte´ repre´sente un grain avec une orientation cristalline unique.
La variabilite´ observe´e pour le calcul par e´le´ments finis correspond donc a` la variation due aux
orientations cristallines.
Pour quantifier ces he´te´roge´ne´ite´s de de´formation, on a repre´sente´ l’e´volution de la contrainte
macroscopique en fonction de la moyenne des de´formations axiales locales calcule´es sur tous les
e´le´ments (figure 3.32(b)). Sur cette figure, 3 courbes sont trace´es :
– la premie`re (courbe rouge) en prenant la moyenne des valeurs de 11 sur l’ensemble de
l’agre´gat, que l’on notera total11
– la deuxie`me (courbe verte) en prenant la moyenne sur les ELSETS correspondant a` la
texture A, que l’on notera A11
– la troisie`me (courbe bleue) en prenant la moyenne sur les ELSETS correspondant a` la
texture B, que l’on notera B11
Ces courbes confirment que pour une contrainte macroscopique donne´e, les ine´galite´s A11 ≥
total11 ≥ B11 sont toujours ve´rifie´es. Pour une contrainte macroscopique de 430 MPa, l’e´cart ab-
solu entre A11 et 
total
11 est de 1 % et celui entre 
total
11 et 
B
11 est de 0,5 %. Les meˆmes courbes
ont e´te´ trace´es a` partir des re´sultats expe´rimentaux obtenus par corre´lation d’images en prenant
la moyenne des 11 mesure´es sur toutes les zones d’inte´reˆt, celles-ci sont montre´es sur la figure
3.32(a). En gardant les meˆmes notations, on observe la` encore pour une contrainte macrosco-
pique donne´e que A11 ≥ total11 ≥ B11. De plus, les meˆmes ordres de grandeurs dans les variations
de 11 ont e´te´ observe´es. Ces re´sultats ame`nent les conclusions suivantes :
– l’agre´gat forme´ des diffe´rentes bandes de texture et les parame`tres mate´riaux optimise´s
pre´ce´demment permettent bien de repre´senter le comportement macroscopique du mate´riau
puisque les courbes expe´rimentales et nume´riques sont tre`s proches ;
– les variations des moyennes de 11 observe´es par corre´lation d’images et par le calcul par
e´le´ments finis sont du meˆme ordre de grandeur, cet agre´gat est e´galement repre´sentatif
des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation observe´es ;
– pour le niveau de pre´le`vement S4, c’est bien la texture qui est principalement responsable
des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation au sein du mate´riau ;
– ce mode`le permet une bonne repre´sentation des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation dans le
plan, les mesures AFM ont permis de mettre en e´vidence des variations de rugosite´ au sein
du mate´riau, ce qui constitue une information sur le niveau de de´formation hors plan.
3.5 Synthe`se sur le comportement me´canique
Le comportement me´canique du noyau soude´ par FSW de l’alliage 2050 a e´te´ caracte´rise´
et des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales ont e´te´ re´ve´le´es a` la fois aux e´chelles macroscopiques,
me´soscopiques et microscopiques. Les proprie´te´s me´caniques macroscopiques (module d’Young,
limite d’e´lasticite´, contrainte a` rupture, allongement a` rupture) varient d’une e´prouvette a`
l’autre, les fluctuations observe´es peuvent atteindre 10 % par rapport aux valeurs moyennes.
Nous avons vu qu’il n’y avait pas de tendance de variation particulie`re entre le haut et le
bas du noyau malgre´ les he´te´roge´ne´ite´s microstructurales existantes (taille de grain, e´tat de
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(a) Maillage utilise´ pour le calcul par e´le´ments finis. L’agre´gat est divise´
en plusieurs ELSETS, pour chaque grain les angles d’Euler sont tire´s de la
cartographies EBSD pour la bande de texture correspondante. Les bandes
de texture sont oriente´es a` 45˚ dans la profondeur pour eˆtre repre´sentatives
de leur morphologie dans le plan L-TC
(b) Conditions aux limites. Une
contrainte moyenne sur tous les
e´le´ments de 430 MPa est impose´e
dans la direction 1, le maillage
et les conditions aux limites sont
pe´riodiques
Figure 3.29 – Maillage utilise´ et conditions limites
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Figure 3.30 – Cartographie du champ de de´formation axial (11) obtenu par le calcul par
e´le´ments finis apre`s traction pour une contrainte macroscopique de 430 MPa
Figure 3.31 – Effet de la texture sur les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation locale : re´sultats obtenus
par corre´lation d’images et par le calcul par e´le´ments finis apre`s 7 % de de´formation plastique
globale
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(a) Corre´lation d’images
(b) Calcul par e´le´ments finis
Figure 3.32 – Courbes reliant la contrainte macroscopique applique´e en fonction de la moyenne
des de´formations locales. Sur les courbes en rouge, la de´formation correspond a` la moyenne des
mesures sur l’ensemble de la zone analyse´e (pour la corre´lation d’images) ou a` la moyenne des
valeurs calcule´es pour tous les e´le´ments (pour le calcul par e´le´ments finis). Pour les courbes
vertes et bleues, la de´formation correspond a` la moyenne sur toutes les bandes de texture A et
B respectivement
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pre´cipitation, microdurete´).
A l’e´chelle me´soscopique, des bandes de de´formation apparaissent apre`s l’essai de traction.
Ces bandes ont des morphologies diffe´rentes selon le niveau de pre´le`vement des e´prouvettes. Cer-
taines sont oriente´s a` 45˚ par rapport a` la direction de soudage (et de traction) et apparaissent
syste´matiquement pour les e´prouvettes pre´leve´es en bas du noyau soude´. Leur origine n’a pas e´te´
clairement identifie´e, elles pourraient provenir d’une variation locale de l’e´tat de pre´cipitation.
La de´formation axiale est minimale au niveau de ces bandes et la de´formation en cisaillement est
maximale. D’autres bandes sont oriente´es a` 90˚ par rapport a` la direction de soudage, celles-ci
ont e´te´ corre´le´es aux ”onion rings” de la microstructure. Un mode`le par e´le´ments finis prenant
en compte la variation de texture a permis de reproduire a` la fois le comportement macrosco-
pique du mate´riau ainsi que les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation dans le plan. Les he´te´roge´ne´ite´s
de de´formation hors plan ont aussi e´te´ caracte´rise´es expe´rimentalement par des mesures AFM,
des variations de rugosite´ ont e´te´ mises en e´vidence entre les diffe´rentes bandes. Le mode`le pro-
pose´ actuellement rend bien compte des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation dans le plan mesure´es
par la technique de corre´lation d’images, ne´anmoins la variation de rugosite´ observe´e n’est pas
mode´lise´e. D’autres mode`les existent dans la litte´rature, des auteurs utilisent notamment une
formulation de transforme´e de Fourier rapide pour prendre en compte l’effet des orientations
cristallines sur la variation de rugosite´ du mate´riau [LSLM12, Sin07].
Dans le chapitre suivant, le comportement en CSC-IG du mate´riau sera e´tudie´. Pour faire
cette caracte´risation, les re´sultats de ce chapitre et du chapitre pre´ce´dent devront eˆtre pris en
compte. En effet, les he´te´roge´ne´ite´s de microstructure et des champs me´caniques locaux peuvent
donner lieu a` l’existence de sites pre´fe´rentiels pour l’amorc¸age de la CSC-IG. L’un des enjeux
est de comprendre quel effet a l’ensemble de ces he´te´roge´ne´ite´s sur l’amorc¸age et les cine´tiques
de la CSC-IG.
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Chapitre 4
Corrosion sous contrainte
intergranulaire
Des tests industriels sur les soudures 2050 re´alise´s par EADS en exposition marine ont montre´
une le´ge`re sensibilite´ du noyau soude´ a` la corrosion intergranulaire. La re´sistance a` la corrosion
de ce mate´riau a ensuite e´te´ ame´liore´e graˆce a` l’optimisation des conditions de soudage et a` un
traitement thermique post-soudage. L’effet be´ne´fique de ce traitement thermique post-soudage
a e´te´ montre´ par Proton et al. [PAA+11]. Ne´anmoins, les risques de de´velopper des de´fauts
de corrosion intergranulaire ne sont pas nuls, notamment en pre´sence de contrainte me´canique.
C’est pourquoi il est essentiel d’e´tudier les effets des contraintes (internes ou externes) sur
le de´veloppement de la corrosion sous contrainte intergranulaire (CSC-IG) du noyau soude´.
Dans ce chapitre, le comportement en CSC-IG du noyau soude´ de l’alliage 2050 post-traite´ sera
e´tudie´ d’un point de vue expe´rimental et nume´rique. Les essais conduits dans le cadre de cette
e´tude permettront de de´gager des lois phe´nome´nologiques afin de mode´liser le phe´nome`ne. Le
but de cette e´tude est de mettre en e´vidence puis de mode´liser les effets des contraintes sur la
CSC-IG. Une e´tude pre´liminaire re´alise´e en de´but de projet sera e´galement de´crite. L’ensemble
de ces re´sultats seront exploite´s afin de construire une mode´lisation du phe´nome`ne.
4.1 Approche expe´rimentale
4.1.1 Proce´dure expe´rimentale
Afin d’approcher au mieux les conditions d’utilisation des structures ae´ronautiques soude´es
qui e´volueront en atmosphe`re humide, parfois marine et pollue´e, nous avons choisi, en accord
avec les autres partenaires du projet, de re´aliser nos essais en milieu NaCl 1M a` tempe´rature
ambiante (25˚ C).
Toutefois, des essais pre´liminaires dans le milieu standard NaCl+H2O2 (selon la norme AFNOR
ASTM G110-92 [AG03]) ont e´te´ re´alise´s sur des coupons afin de tester, dans des conditions
donne´es par la norme, la faisabilite´ de l’observation de la corrosion intergranulaire in-situ sous
AFM. Les essais in-situ sous AFM ne´cessitent d’immerger la pointe dans le milieu corrosif a`
l’aide d’une cellule liquide adapte´e (figure 4.1). Les produits de corrosion forme´s et les billes de
dihydroge`ne se de´gageant au dessus des fissures, n’ont pas permis d’obtenir des scans de qualite´
suffisante. Cette technique d’observation n’a donc pas pu eˆtre utilise´e en condition in-situ. Les
observations ex-situ de ces essais pre´liminaires sont pre´sente´es en annexe C.
Afin de mettre en e´vidence les effets e´ventuels des contraintes internes ou externes sur le
de´veloppement de la corrosion sous contrainte intergranulaire du noyau soude´, plusieurs pa-
rame`tres ont e´te´ fixe´s :
– Le milieu : NaCl 1M ae´re´, a` tempe´rature ambiante.
– Le potentiel : nous travaillerons a` l’OCP (Open Current Potential=-640 mV).
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Figure 4.1 – Essai de corrosion in-situ sous AFM
– L’agitation : sans agitation.
Et trois types d’essai ont e´te´ re´alise´s.
– des essais de corrosion a` l’OCP (Open Current Potential) (note´s COR), en milieu NaCl
1M pendant 1h30.
– des essais de CSC (note´s CSC ) pour lesquels les e´prouvettes ont e´te´ soumises a` une
sollicitation me´canique de traction dans le domaine plastique en milieu NaCl 1M pendant
1h30 a` l’OCP ;
– des essais d’immersion sur e´prouvettes pre´-de´forme´es (note´s PREDEF ), pour les-
quels l’immersion en milieu NaCl 1M a` l’OCP pendant 1h30 fait suite a` un essai de traction
a` l’air (de´formation plastique re´siduelle d’environ 10 %) suivi d’une de´charge comple`te.
Les e´prouvettes utilise´es pour ces essais ont e´te´ pre´leve´es dans le noyau soude´, le long du
cordon de soudure, de manie`re identique a` celles des essais me´caniques (figure 3.2(a)). Les
e´prouvettes ont e´te´ polies me´caniquement jusqu’au grade de 1 µm a` la paˆte diamante´e.
Afin d’e´valuer de manie`re claire l’effet des contraintes sur le comportement en corrosion, les
essais de corrosion ont e´te´ effectue´s apre`s chaque essai de CSC, par immersion en milieu NaCl
1M pendant 1h30, des teˆtes des e´prouvettes de traction, parties non sollicite´es me´caniquement
ni e´lectrochimiquement lors de l’essai de CSC.
Les essais de CSC ont e´te´ re´alise´s a` l’aide du mini-banc de traction et d’une cellule de corrosion
sous contrainte spe´cifiquement de´veloppe´e pour ces essais (cf. figure 4.2). La cellule de corrosion
sous contrainte re´alise´e en polycarbonate est inerte vis a` vis du milieu introduit. Elle permet
de mettre uniquement la surface supe´rieure de la partie utile de l’e´prouvette en contact avec le
milieu. L’e´tanche´ite´ est re´alise´e a` l’aide d’un joint en silicone (se´chage 24H) qui permet d’ac-
commoder les de´formations de l’e´prouvette. Sur la face infe´rieure de la partie utile, expose´e a`
l’air, une jauge est colle´e afin de suivre la de´formation. La de´formation de l’e´prouvette a e´te´
mesure´e a` l’aide de la jauge puis du capteur LVDT monte´ sur les mors du minibanc lorsque
la gamme de de´formation vue par l’e´prouvette de´passe la capacite´ de la jauge. La vitesse de
de´formation totale impose´e est de ˙ = 2.10−6 s−1. Afin de limiter la piquˆration pour les essais
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Type d’essai Milieu Dure´e d’immersion
Traction a` l’air Traction en milieu
˙ (s−1) totmax (%) De´charge ˙ (s−1) totmax (%)
COR NaCl 1M 1h30 - - - - -
CSC NaCl 1M 1h30 2.10−6 0.5 Non 2.10−6 1
PREDEF NaCl 1M 1h30 5.10−5 10 Oui - -
Tableau 4.1 – Conditions expe´rimentales pour les 3 types d’essais re´alise´s
Figure 4.2 – Dispositif expe´rimental utilise´ pour les essais de CSC
de CSC, le milieu a e´te´ introduit apre`s de´passement de la limite d’e´lasticite´, l’essai de CSC
dans le domaine de plasticite´ e´tant ensuite limite´ a` 1H30, ceci correspond a` 1% de de´formation
plastique maximale pour tous les essais. Les caracte´ristiques de chaque proce´dure expe´rimentale
sont donne´es dans le tableau 4.1.
Le de´veloppement de la fissuration a e´te´ suivi in-situ par vide´omicroscopie longue focale
(OLYMPUS DP21) pour en de´duire des cine´tiques de CSC-IG. Contrairement a` la re´alisation
des essais de traction a` l’air, les mesures de de´formation par corre´lation d’images n’ont pas pu
eˆtre utilise´e en CSC car la qualite´ des images en milieu NaCl n’est pas suffisante. Les fissures
ont e´galement e´te´ observe´es ex-situ apre`s essai sous microscope optique (OLYMPUS PMG3) et
au MEB (JEOL 840A). Pour corre´ler l’amorc¸age et la propagation des fissures intergranulaires
avec la microstructure, des cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es au voisinage des fissures a` l’aide
d’un syste`me OIM monte´ sur un MEB ZEISS EVO 50. Pour ce faire, les e´prouvettes fissure´es ont
e´te´ polies apre`s essai a` l’OP-S (1/4 µm). Enfin, pour analyser la morphologie tridimensionnelle
des fissures intergranulaires, des mesures de tomographie X ont e´te´ re´alise´es sur la ligne ID 19
de l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility).
L’effet d’une contrainte me´canique macroscopique sur le comportement en corrosion du
mate´riau sera e´tudie´ dans cette section avec pour objectif l’analyse de la morphologie et de la
cine´tique des fissures intergranulaires pour les essais de CSC. On montrera tout d’abord l’effet
du niveau de pre´le`vement des e´prouvettes puis celui des he´te´roge´ne´ite´s a` l’e´chelle me´soscopique
mises en e´vidence dans les deux chapitres pre´ce´dents, en particulier la variation de texture.
Finalement, les fissures intergranulaires seront analyse´es a` une e´chelle plus locale graˆce a` des
cartographies EBSD pour tenter d’identifier les parame`tres microstructuraux pouvant piloter le
processus d’amorc¸age de la CSC-IG.
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4.1.2 Effet d’une contrainte me´canique sur le comportement en CSC-IG
Contrainte ne´cessaire a` l’amorc¸age de fissures
Les essais pre´sente´s ici ont e´te´ re´alise´s sur des e´prouvettes pre´leve´es au niveau S4, c’est-a`-
dire a` mi-e´paisseur de la plaque (a` 7,8 mm de la surface de l’e´paulement), l’effet du niveau de
pre´le`vement sera e´tudie´ dans la section suivante. Les images MEB obtenues apre`s essai sur cha-
cune de ces e´prouvettes sont illustre´es sur la figure 4.3. Concernant l’essai d’immersion des teˆtes
des e´prouvettes libres de contrainte, la figure 4.3(a) re´ve`le, que le mode de corrosion privile´gie´
du mate´riau en milieu NaCl 1M pendant 1h30 a` l’OCP, est la piquˆration. Par contre, lorsqu’une
contrainte est applique´e, l’endommagement par fissures de CSC-IG devient pre´ponde´rant de-
vant la piquˆration qui est ne´anmoins toujours pre´sente (figure 4.3(b) et 4.3(c)). Le meˆme type
de phe´nome`ne avait e´te´ observe´ par Connolly et Scully [CS05] pour un alliage d’aluminium-
cuivre-lithium 2096. Ces observations montrent clairement qu’une contrainte me´canique, qu’elle
soit externe (applique´e) ou interne (re´siduelle), est ne´cessaire a` l’amorc¸age de la CSC-IG pour
notre temps d’observation. Dans la suite du document, nous nous inte´resserons uniquement aux
essais de CSC et aux essais de corrosion apre`s pre´de´formation.
Effet de la direction principale des contraintes sur la morphologie des fissures
La morphologie des fissures est diffe´rente selon le champ de contrainte. Lors de l’essai de
CSC, on constate que les fissures se propagent majoritairement dans la direction perpendi-
culaire a` la direction de traction (figure 4.3(b)). Lors de l’essai de corrosion sur e´prouvette
pre´de´forme´e a` l’air, aucune contrainte macroscopique n’est applique´e, ne´anmoins la de´formation
plastique induite par le chargement me´canique pre´ce´dant l’immersion a ge´ne´re´ des contraintes
locales re´siduelles (incompatibilite´s de de´formation intergranulaire). On constate dans ce cas
un de´veloppement isotrope des fissures de CSC-IG qui n’ont pas de directions de propagation
privile´gie´es.
Pour comprendre l’effet du champ de contrainte local aux joints de grain sur cette diffe´rence de
morphologie, deux calculs par e´le´ments finis ont e´te´ effectue´s sur un agre´gat re´el ge´ne´re´ a` partir
d’une cartographie EBSD et contenant 512 joints de grains. Les de´tails sur la manie`re dont a e´te´
re´alise´ ce maillage sont donne´s dans la section 4.2.1. Les parame`tres mate´riaux utilise´s ont e´te´
optimise´s a` partir de la courbe de traction expe´rimentale (cf. section 3.4.2) et sont rassemble´s
dans le tableau 3.5. Le premier calcul re´alise´ permet de mode´liser un essai de traction, et le
deuxie`me un essai de traction avec charge+de´charge. Les courbes de traction correspondantes
sont donne´es sur la figure 4.4. Pour chacun des calculs re´alise´s, les composantes du tenseur des
contraintes locales sont de´termine´es, ce qui nous permet de repre´senter le vecteur propre norme´
associe´ a` la plus grande contrainte principale pour chaque joint de grain. Les chargements en
traction sont applique´s dans la direction 2 comme sche´matise´ sur la figure 4.5, les projections
de ces vecteurs propres dans les plans 12, 23 et 13 sont repre´sente´es sur les figures 4.6, 4.7 et
4.8 respectivement. Comme pre´vu, dans le cas du chargement en traction (sans de´charge), ces
vecteurs propres sont oriente´s principalement selon la direction 2 (direction de traction, figure
4.6(a) et 4.7(a)). La distribution des angles entre ces vecteurs propres et la direction 2 est donne´e
sur la figure 4.9(a). On voit que pour plus de 50 % des joints de grain, cet angle est infe´rieur
a` 10˚ et il est infe´rieur a` 20˚ pour pre`s de 90 % d’entre eux. La direction 2 peut donc eˆtre
conside´re´e comme une direction principale, ce qui force la propagation des fissures de CSC-IG
dans le plan orthogonal a` cette direction pour ce cas de chargement. Dans le cas du chargement
en traction avec de´charge, le tenseur des contraintes locales aux joints de grain est ge´ne´re´ par le
pre´-chargement, les vecteurs propres associe´s a` la plus grande contrainte principale n’ont pas de
directions pre´ponde´rantes. Sur les figures 4.6(b), 4.7(b) et 4.8(b), on voit que la direction de ces
vecteurs propres varie d’un joint de grain a` l’autre. Pour comparer avec le chargement en trac-
tion sans de´charge, la distribution des angles entre ces vecteurs et la direction 2 est e´galement
repre´sente´e (figure 4.9(a)). On voit bien que dans ce cas, cette distribution est plus homoge`ne.
Cela explique pourquoi pour ce cas de chargement, le mode de propagation des fissures de CSC-
IG est multidirectionnel.
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(a) COR
(b) CSC
(c) PREDEF
Figure 4.3 – Images MEB prises apre`s essais (a) de corrosion (b) de CSC (c) de corrosion sur
e´prouvettes pre´-de´forme´es
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(a) Charge
(b) Charge+de´charge
Figure 4.4 – Courbes de traction obtenus pour chacun des calculs re´alise´s simulant un essai de
traction et un essai de traction avec de´charge respectivement
Densite´ et fre´quence d’apparition des fissures de CSC-IG
Concernant les essais de corrosion sur les e´prouvettes pre´-de´forme´es, il est important de noter
que ces conditions provoquent peu de sites d’amorc¸age de la CSC-IG. On en observe en moyenne
1 par mm2 avec une piquˆration pre´sente sur l’ensemble de l’e´chantillon. Les surfaces d’attaque
par la CSC-IG ont e´te´ mesure´es, cette surface est de´finie sur la figure 4.10. En conside´rant que
la zone de CSC-IG a une forme circulaire de diame`tre D, nous estimons que le diame`tre moyen
des zones attaque´es lors de ces essais est de 30 µm.
Ces essais ont permis de montrer un effet marquant de la contrainte me´canique sur la mor-
phologie de la corrosion du mate´riau. Dans la suite de ce chapitre, nous nous focaliserons sur
les essais de CSC car ils correspondent a` la situation la plus critique obtenue. Pour ces derniers,
la densite´ et la fre´quence d’apparition des fissures de´pendent de la hauteur de pre´le`vement des
e´prouvettes, ce qui est cohe´rent avec la forte variabilite´ de microstructure et de comportement
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Figure 4.5 – Repe´rage des directions 1, 2 et 3 par rapport a` l’e´prouvette
(a) Calcul simulant l’essai de traction (b) Calcul simulant l’essai de traction avec de´charge
Figure 4.6 – Re´partition des vecteurs propres norme´s associe´s a` la plus grande contrainte
principale pour chaque joint de grain et projete´s dans le plan 12 pour chacun des calculs re´alise´s
(a) Calcul simulant l’essai de traction (b) Calcul simulant l’essai de traction avec de´charge
Figure 4.7 – Re´partition des vecteurs propres norme´s associe´s a` la plus grande contrainte
principale pour chaque joint de grain et projete´s dans le plan 23 pour chacun des calculs re´alise´s
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(a) Calcul simulant l’essai de traction (b) Calcul simulant l’essai de traction avec de´charge
Figure 4.8 – Re´partition des vecteurs propres norme´s associe´s a` la plus grande contrainte
principale pour chaque joint de grain et projete´s dans le plan 13 pour chacun des calculs re´alise´s
Nombre de fissures par mm2 Longueur moyenne des fis-
sures (µm)
S1 5 91
S2 2 13
S3 1 37
S4 20 23
S5 7 185
S6 5 254
Tableau 4.2 – Densite´ et longueur moyenne des fissures pour chaque niveau de pre´le`vement
me´canique du mate´riau dans l’e´paisseur mise en e´vidence dans les chapitres 2 et 3. L’impact de
ces variations sur le comportement en CSC sera e´tudie´ dans la section suivante.
4.1.3 Effet de la hauteur de pre´le`vement des e´prouvettes
Des essais de CSC ont e´te´ re´alise´s sur chacune des e´prouvettes pre´leve´es selon le sche´ma de
la figure 3.2(a). Les courbes de traction obtenues pour chacune d’entre elles sont repre´sente´es
sur la figure 4.11. Pour ces essais, le milieu NaCl 1M a e´te´ introduit de`s le passage en plasticite´
et l’essai a e´te´ arreˆte´ a` environ 1 % de de´formation. Les fissures intergranulaires observe´es apre`s
chaque essai ont e´te´ analyse´es au MEB et quantifie´es par analyse d’images. Sur une surface
moyenne de 2 mm2, les densite´s et les longueurs moyennes de fissure obtenues pour chaque
niveau de pre´le`vement sont donne´es dans le tableau 4.2. Ce tableau montre que les densite´s
et les longueurs des fissures de´pendent du niveau de pre´le`vement. On va chercher ici a` mieux
comprendre l’origine de ces variations.
Niveaux de pre´le`vement S1, S2 et S3
Les observations MEB des e´prouvettes S1, S2 et S3 sont regroupe´es sur la figure 4.12. Pour
chacune d’entre elles, on montre un panorama d’images de l’ensemble de l’e´prouvette ainsi qu’un
exemple de fissure intergranulaire observe´e. Comme de´crit dans le paragraphe pre´ce´dent, ces
dernie`res sont orthogonales a` la direction de traction. Ne´anmoins, peu de fissures intergranulaires
sont observe´es pour ces niveaux de pre´le`vement, leur densite´ est comprise entre 1 et 5 fissures
par mm2 (cf. tableau 4.2) et leur longueur varie d’une e´prouvette a` l’autre. Par ailleurs, comme
on peut le voir sur la figure 4.12, la piquˆration et la corrosion intragranulaire sont pre´sentes
de manie`re plus abondante que la CSC-IG au sein de ces e´chantillons. A la section 2.4, nous
avons montre´ que la densite´ des pre´cipite´s T1 e´taient plus importante dans la zone supe´rieure
du noyau soude´ (coˆte´ pion), c’est-a`-dire la` ou` ont e´te´ pre´leve´es les e´prouvettes S1, S2 et S3. Dans
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(a) Calcul simulant l’essai de traction
(b) Calcul simulant l’essai de traction avec de´charge
Figure 4.9 – Distribution des angles entre les vecteurs propres norme´s associe´s a` la plus grande
contrainte principale et la direction 2 pour chacun des calculs re´alise´s
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Figure 4.10 – De´finition de la surface de CSC-IG
Figure 4.11 – Courbes de traction obtenues pour les essais de CSC re´alise´s a` chaque niveau de
pre´le`vement
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cette zone, l’e´tat de pre´cipitation semble avoir un impact non ne´gligeable sur le comportement
en CSC-IG du mate´riau, puisque la corrosion se de´veloppe principalement sous forme de piquˆres
et pas force´ment aux joints de grain.
Niveaux de pre´le`vement S5 et S6
A ces niveaux de pre´le`vement, on observe le meˆme nombre de sites d’amorc¸age de fissures
intergranulaires que pour les niveaux S1, S2 et S3, mais celles-ci ont la particularite´ d’eˆtre
beaucoup plus longues : 185 µm en moyenne pour S5 et 254 µm pour S6. Les re´partitions
des longueurs de fissure pour chacune de ces e´prouvettes sont donne´es sur la figure 4.13. Nous
avons montre´ dans le chapitre 3 que les e´prouvettes pre´sentaient, lors des essais de traction a`
l’air, des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation qui apparaissaient sous forme de bandes oriente´es a` 45˚
par rapport a` la direction de traction. Les images MEB des e´prouvettes pre´sente´es a` la figure
4.14 montrent le de´veloppement de fissures intergranulaires influence´es par la microstructure
et les champs me´caniques locaux. Pour l’e´prouvette S5 (figure 4.14(a)), une longue fissure de
450 µm oriente´e a` 45˚ est observe´e, les autres fissures e´tant orthogonales a` la direction de
traction. Le mode d’endommagement est principalement intergranulaire. Pour l’e´prouvette S6
(figure 4.14(b)) plusieurs fissures se propageant a` 45˚ par rapport a` la direction de traction
ont e´te´ observe´e : 13 sur une surface de 24 mm2, les autres sont orthogonales a` la direction de
traction. Nous avions mis en e´vidence, lors des essais de traction a` l’air pre´sente´s dans le chapitre
pre´ce´dent, que les bandes a` 45˚ e´taient plus marque´es sur l’e´prouvette S6 que pour l’e´prouvette
S5 (cf. figure 3.5), cela se ve´rifie toujours sur l’amorc¸age de la CSC. Nous avons montre´ dans le
chapitre 3, graˆce a` des mesures AFM, que les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation provoque´es par ces
bandes a` 45˚ induisaient une rugosite´ particulie`re au sein du mate´riau. Cette rugosite´ semble
suffisante pour cre´er des sites pre´fe´rentiels d’amorc¸age et de propagation de la CSC-IG.
Niveau de pre´le`vement S4
Ce niveau de pre´le`vement est celui ou` la densite´ de fissures intergranulaire est la plus im-
portante : 20 par mm2. Le phe´nome`ne de CSC-IG est pre´ponde´rant par rapport aux autres
phe´nome`nes de corrosion de´ja` observe´s tels que la piquˆration ou la corrosion intragranulaire. La
longueur moyenne des fissures est de 23 µm, leur re´partition est donne´e sur la figure 4.15. Ce
graphique montre que l’on observe principalement des fissures tre`s courtes sur cette e´prouvette,
la longueur maximale de fissure e´tant de 70 µm. Une image optique de l’ensemble de l’e´prouvette
est repre´sente´e sur la figure 4.16, ainsi qu’une image MEB d’une fissure intergranulaire observe´e.
L’image optique permet de mettre en e´vidence le fait que certains de´fauts de corrosion appa-
raissent de manie`re pe´riodique au sein de l’e´chantillon. Ces de´fauts de corrosion correspondent
a` une forte concentration de piquˆres et de fissures intergranulaires courtes (d’une longueur
infe´rieure a` 10 µm). Cette pe´riodicite´ est estime´e a` environ 1 mm. D’apre`s les chapitres 2 et 3,
le niveau de pre´le`vement S4 est celui ou` la relation ”onion rings”-he´te´roge´ne´ite´s de de´formation
est la plus clairement e´tablie. Dans la suite de l’e´tude, nous nous focaliserons sur ce niveau
de pre´le`vement (S4) pour comprendre le lien entre microstructure, comportement me´canique et
CSC-IG.
4.1.4 Effet du niveau de de´formation plastique
Dans la section pre´ce´dente, nous soupc¸onnions que l’apparition pe´riodique des de´fauts de cor-
rosion apre`s CSC e´tait due a` un effet des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation. Pour confirmer cette
analyse, nous avons e´tudie´ le cas de deux e´prouvettes pre´leve´es au niveau S4 pour lesquelles le
milieu NaCl a e´te´ introduit a` des niveaux de de´formation plastique diffe´rents. Les courbes de
traction correspondantes sont montre´es sur la figure 4.17. L’e´prouvette 1 correspond a` celle qui a
e´te´ pre´sente´e dans la section pre´ce´dente pour le niveau de pre´le`vement S4. Pour l’e´prouvette 2, le
milieu a e´te´ introduit apre`s (a` 1 % de de´formation totale) et a e´te´ laisse´ 1h30, c’est-a`-dire jusqu’a`
2.4 % de de´formation totale. Des images optiques et MEB de l’e´prouvette 2 sont montre´es sur
la figure 4.18. Pour montrer l’effet du niveau de chargement, ces fissures ont e´te´ quantifie´es en
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Figure 4.12 – Images MEB apre`s essai de CSC des e´prouvettes S1, S2 et S3
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(a) S5
(b) S6
Figure 4.13 – Re´partition des longueurs des fissures intergranulaires pour les e´prouvettes S5 et
S6
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(a) S5
(b) S6
Figure 4.14 – Images MEB apre`s essai de CSC des e´prouvettes pre´leve´es aux niveaux S5 et S6
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Figure 4.15 – Re´partition des longueurs des fissures intergranulaires pour l’e´prouvette S4
Figure 4.16 – Image optique et image MEB apre`s essai de CSC de l’e´prouvette pre´leve´e au
niveau S4
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Figure 4.17 – Courbes de traction obtenues pour deux e´prouvettes pre´leve´es au niveau S4,
mais avec un ajout du milieu NaCl 1M a` deux niveaux de de´formation diffe´rents. La partie de
la courbe ou` l’essai a e´te´ re´alise´ en milieu est indique´ entre les traits en pointille´
terme de densite´ et de longueur. Les re´partitions des longueurs des fissures observe´es sur chacune
des e´prouvettes sont repre´sente´es sur la figure 4.19. Dans les deux cas, la longueur moyenne des
fissures est de l’ordre de 20 µm. Cependant, la re´partition des longueurs de fissures est plus
he´te´roge`ne dans le cas de l’e´prouvette 2 (figure 4.19(b)) que dans le cas de l’e´prouvette 1 (figure
4.19(a)). En effet, pour l’e´prouvette 1, elles ont une taille comprise entre 0 et 70 µm, alors que
pour l’e´prouvette 2, plus de 50 % des fissures ont une taille infe´rieure a` 10 µm et une part non
ne´gligeable d’entre elles (∼ 2 %) ont une taille supe´rieure a` 100 µm. De plus, il est important de
noter que le nombre de fissures sur l’e´prouvette 2 est significativement plus important que pour
l’e´prouvette 1. On passe de 20 fissures par mm2 pour l’e´prouvette 1 a` 160 pour l’e´prouvette 2.
La re´partition de la de´formation plastique au sein du mate´riau e´tant he´te´roge`ne a` l’e´chelle de
la microstructure, son augmentation induit une augmentation du nombre de sites d’amorc¸age.
L’image optique de la figure 4.18 montre que les plus grosses fissures intergranulaires observe´es
(ayant une longueur supe´rieure a` 100 µm) semblent apparaitre de manie`re pe´riodique au sein de
l’e´chantillon. Comme pour l’e´prouvette 1, on retrouve donc l’apparition de de´fauts de corrosion
avec cette pe´riodicite´ de 1 mm, le niveau de de´formation plastique a un effet sur la morphologie
de ces de´fauts.
On observe donc un effet notable du niveau de de´formation plastique macroscopique sur le
comportement en CSC-IG du mate´riau : pour un meˆme niveau de pre´le`vement et une meˆme dure´e
d’immersion, les fissures sont plus nombreuses et plus longues lorsque la de´formation plastique en
milieu est plus importante. Des he´te´roge´ne´ite´s a` une e´chelle plus locale (me´soscopique) semblent
e´galement apparaitre avec cette pe´riodicite´ dans l’amorc¸age des de´fauts intergranulaires. Pour
comprendre cet aspect, l’effet de la microstructure sera analyse´ dans la section suivante.
4.1.5 Effet de la microstructure a` l’e´chelle me´soscopique
Pour faire le lien avec la microstructure, des cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es sur
l’e´prouvette 2 pre´sente´e dans la section pre´ce´dente. Les cartographies EBSD re´alise´es au voisi-
nage des plus grosses fissures (d’une longueur supe´rieure a` 100 µm) sont montre´es sur la figure
4.20. Cette figure montre clairement que ces fissures s’amorcent a` la frontie`re entre deux bandes
de texture. Les incompatibilite´s de de´formation qui existent entre ces bandes semblent cre´er des
sites pre´fe´rentiels pour l’amorc¸age de la CSC-IG. L’effet de ces incompatibilite´s de de´formation
sur la rugosite´ de la surface, et notamment a` la frontie`re des bandes de de´formation ge´ne´re´es par
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Figure 4.18 – Images optiques et images MEB apre`s l’essai de CSC sur l’e´prouvette 2 pre´leve´e
au niveau S4
la variation de texture avait de´ja` e´te´ mis en e´vidence a` la section 3.2.1 par des mesures AFM
(figure 3.14). Ces deux parame`tres ont pu se re´ve´ler critiques pour l’amorc¸age de la CSC-IG.
Ne´anmoins, il est important de noter que de nombreuses petites fissures (de taille moyenne 21
µm) se sont amorce´es uniforme´ment sur l’ensemble de la partie utile de l’e´prouvette teste´e en
CSC, et que les quelques tre`s longues fissures (de taille moyenne 180 µm) ne sont pas observables
a` la frontie`re de chaque bande de texture ; leur pe´riodicite´ e´tant deux fois supe´rieure a` celle des
”onion rings”. En effet, les conditions d’amorc¸age des fissures de CSC-IG sont e´troitement lie´es
au champs me´caniques, mais e´galement a` la microstructure locale (pre´cipite´s, desorientations
grains a` grains ...). Aux frontie`res des bandes texture´es, les fissures se propagent plus rapidement
dans ces zones. Mais lorsque une fissure a atteint une taille importante, il s’ensuit une relaxation
des contraintes de part et d’autre du plan de fissure, qui diminue les chances d’amorcer et/ou
de propager de manie`re importante une autre fissure dans la bande de texture voisine.
Pour analyser la morphologie tridimensionnelle des fissures, des mesures de tomographie X
ont e´te´ re´alise´es. Le principe de cette technique est rappele´e en annexe A.3. Ces mesures ont
e´te´ effectue´es sur une zone de 2,8 µm X 1,4 µm de coˆte´ avec une taille de voxel de 0,35 µm. Les
grains de notre mate´riau n’exce´dant pas 18 µm, il n’a pas e´te´ possible de de´terminer leur orien-
tation cristalline comme cela avait e´te´ fait par King et al [KLEM11] par Diffraction Contrast
Tomography, car la taille limite infe´rieure pour l’utilisation de cette technique est de 50 µm.
Sur la figure 4.21, la zone de l’e´prouvette S4 correspondant a` la cartographie de tomo-
graphie X a e´te´ identifie´e a` partir de l’image optique de la figure 4.18. Une cartographie EBSD
re´alise´e au voisinage de la plus longue fissure observe´e (d’une longueur de 500 µm) est e´galement
pre´sente´e. Elle corrobore le fait que l’amorc¸age de cette fissure correspond a` une variation de
texture. L’ensemble des fissures observe´es au microscope optique a pu eˆtre image´ par tomogra-
phie X. L’image de tomographie X re´alise´e dans cette zone (figure 4.21) pre´sente l’enveloppe
des fissures s’e´tant de´veloppe´es a` l’inte´rieur de l’e´prouvette. Cette technique d’observation est
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(a) E´prouvette 1
(b) E´prouvette 2
Figure 4.19 – Re´partition des longueurs des fissures intergranulaires sur chacune des deux
e´prouvettes teste´es pre´leve´e au niveau S4
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Figure 4.20 – Image optique de l’e´prouvette 2 pre´leve´e au niveau S4 apre`s CSC et cartographies
EBSD re´alise´es au voisinage des 3 plus grosses fissures
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Figure 4.21 – E´prouvette 2 pre´leve´e au niveau S4 apre`s un essai de CSC : Mise en paralle`le de
l’image optique, la cartographie EBSD et la mesure de tomographie X
particulie`rement inte´ressante puisqu’elle permet de ”voir a` l’inte´rieur” de l’e´prouvette sans la
de´truire par des coupes successives. Ainsi, nous pouvons re´aliser nume´riquement des coupes, par
exemple dans le plan L-TC (figure 4.22), afin de voir comment se sont propage´es les fissures en
profondeur. En observant la plus longue fissure qui correspond a` une variation de texture (figure
4.21), on constate qu’elle se propage a` 45˚ par rapport a` la direction de traction dans l’e´paisseur.
Cette direction de propagation correspond a` la fois aux plans de cisaillement maximum en trac-
tion, mais aussi a` la morphologie des ”onion rings” dans le plan (L,TC). En effet, ceux-ci sont
e´galement oriente´s a` 45˚ par rapport a` la direction de soudage (cf. section 2.2 figure 2.5). La
fissure semble ainsi ”suivre” la frontie`re entre les bandes de texture meˆme en profondeur. La
morphologie de cette fissure confirme le roˆle capital des orientations cristallographiques sur la
propagation de la CSC-IG. Mais la variation de texture n’est pas le seul parame`tre influenc¸ant
ce phe´nome`ne et de nombreuses fissures, plus petites, se sont amorce´es uniforme´ment sur la
partie utile.
Par ailleurs, sur la figure 4.22, des ouvertures en dehors de la fissure principale sont observe´es.
Plusieurs hypothe`ses peuvent eˆtre avance´es pour expliquer ce phe´nome`ne :
– hypothe`se 1 : cette ouverture est en re´alite´ connecte´e a` la fissure principale et la partie de
la fissure qui se trouve entre les deux n’a pas e´te´ observe´e en tomographie X ;
– hypothe`se 2 : cette ouverture n’est pas connecte´e a` la fissure principale et est lie´e a` la
fragilisation par hydroge`ne en avant de la pointe.
Ces micro-fissures se trouvent a` une distance x = 50 µm de la fissure principale, donc si
elles sont lie´es a` la fragilisation par hydroge`ne, cela signifie que l’hydroge`ne s’est diffuse´ dans
l’aluminium sur une distance de 50 µm. En prenant en compte un coefficient de diffusion estime´
a` DH = 2.3.10
−11 m2.s−1 [YJS98], l’ordre de grandeur du temps mis par l’hydroge`ne pour
parcourir cette distance est donne´e par la relation suivante :
t ∼ x
2
DH
(4.1)
On obtient t ∼ 109 s, l’hypothe`se 2 est donc possible et la question sur l’origine de cette
micro-fissure reste alors en suspend. Sur la figure 4.22, un zoom sur l’une des fissures est illustre´.
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Figure 4.22 – Image de tomographie X dans le plan L-TC pour voir le de´veloppement des
fissures en profondeur et zoom sur la plus grosse fissure
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Figure 4.23 – Morphologie des fissures intergranulaires dans le plan TL-TC observe´es en to-
mographie X
Figure 4.24 – Mesures de l’ouverture d’une fissure de CSC-IG a` ± 0,1 µm
Cette image confirme bien le caracte`re intergranulaire de la fissure. On voit aussi que les fissures
pre´sentent un grand nombre de ramifications, leur propagation n’est donc pas unidirectionnelle.
Ces mesures de tomographie X permettent aussi d’analyser des fissures plus courtes comme
l’illustre la figure 4.23. Sur cette figure, deux fissures intergranulaires sont observe´es, elles ont
des longueurs respectives de 53 et 24 µm et des profondeurs de 29 et 13 µm. La` encore, on peut
constater que ces fissures pre´sentent un grand nombre de ramifications. La re´solution utilise´e
pour la tomographie X est suffisante pour mettre en e´vidence le caracte`re intergranulaire des
fissures et mesurer leur profondeur mais elle n’est pas force´ment suffisante pour caracte´riser la
pointe des fissures. Sur la figure 4.24, des mesures d’ouverture d’une fissure CSC-IG ont e´te´
re´alise´es a` ± 0,1 µm a` partir d’une image MEB, elles varient de 3 µm au centre a` 0,25 µm
en pointe de fissure. Ces valeurs d’ouverture peuvent eˆtre infe´rieures a` la taille de voxel de la
tomographie X, cette dernie`re ne permet donc pas force´ment de quantifier la totalite´ de la fissure.
Les diffe´rents essais et observations que nous avons re´alise´s ont montre´ que les fissures pou-
vaient avoir des longueurs diffe´rentes et eˆtre plus ou moins ramifie´es et que l’amorc¸age et la
morphologie de la CSC-IG pouvaient de´pendre de la microstructure (texture, bandes a` 45˚ ) ou
de la contrainte macroscopique. Nous avons montre´ e´galement que ces seuls parame`tres ne suffi-
saient pas a` expliquer les nombreuses petites fissures qui se de´veloppaient de manie`re uniforme
sur la partie utile. Ces petites fissures re´sultent certainement de phe´nome`nes pre´sents a` une
e´chelle plus locale, c’est ce qui sera analyse´ dans la section suivante.
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Figure 4.25 – De´finition de l’angle entre le joint de grain et la direction de traction
4.1.6 Effet a` l’e´chelle microscopique des parame`tres relatifs aux joints de
grain
Dans cette section, nous chercherons a` mettre en e´vidence l’effet e´ventuel d’he´te´roge´ne´ite´s mi-
croscopiques sur l’amorc¸age et la propagation des fissures de CSC-IG. Deux parame`tres concer-
nant le joint de grain seront e´tudie´s :
– un parame`tre cristallographique, appele´ ”nature du joint de grain” : correspondant a`
la de´sorientation de l’orientation cristallographique d’un grain avec son voisin. Elle peut
eˆtre caracte´rise´e par l’angle de rotation w dont il faut tourner autour d’un vecteur commun
aux deux re´seaux cristallins afin de les superposer. La nature cristallographique d’un joint
de grain se divise en 3 cate´gories : les joints a` faible de´sorientation (w < 15˚ ), les joints de
grain spe´ciaux qui posse`dent un site de co¨ıncidence CSL et les joints de grain dits ale´atoires
ou ordinaires a` forte de´sorientation (w > 15˚ ) (voir annexe A.1 pour plus de de´tails).
– un parame`tre ge´ome´trique correspondant a` l’orientation physique de la frontie`re ”joint
de grain” par rapport a` la direction de traction. Il est de´finit par l’angle θ entre le joint
de grain et la direction de traction comme illustre´ sur la figure 4.25. Plus cet angle tendra
vers 90˚ , plus la contrainte normale au joint de grain sera importante et donc plus le joint
de grain sera sensible a` l’ouverture et donc a` l’amorc¸age et a` la propagation de la CSC-IG.
Effet de la nature du joint de grain
Pour mener a` bien cette e´tude, des cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es au voisinage de
18 fissures intergranulaires d’une taille maximale de 100 µm. En effet, les fissures plus longues
pre´sentaient ge´ne´ralement des ramifications avec de´chaussement des grains de surface (effet mor-
ceau), qui rendait cette analyse impossible. Les cartographies ont ensuite e´te´ nettoye´es a` l’aide
du logiciel de traitement OIM analysis par ”dilatation”, afin que les grains de part et d’autre de
la fissure viennent combler la zone non indexe´e. L’analyse a ensuite e´te´ effectue´e pour de´terminer
la nature des diffe´rents joints de grains pre´sents sur la cartographie. Cette de´marche est illustre´e
par la figure 4.26. On peut voir l’image MEB sur la figure 4.26(a) et la cartographie EBSD
correspondante sur la figure 4.26(b). La figure 4.26(c) pre´sente une superposition de l’image
MEB avec la cartographie de de´sorientation des joints de grain. Cette figure permet d’identifier
les joints de grain qui ont fissure´ et les 3 natures diffe´rentes cite´es pre´ce´demment ont pu eˆtre
identifie´es. Avant meˆme de le quantifier pre´cise´ment par une e´tude statistique, on constate sur
la figure 4.26(c) que la majorite´ des joints de grain fissure´s sont des joints ale´atoires a` forte
de´sorientation, et que ce type de joint de grain est e´galement le plus repre´sente´ sur l’ensemble
de la cartographie EBSD.
Dans la litte´rature, il a souvent e´te´ observe´ que les joints a` faible de´sorientation et les joints
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(a) Image MEB (b) Cartographie EBSD
(c) Cartographie de de´sorientation des joints de grain
Figure 4.26 – Image MEB et cartographie EBSD re´alise´es au voisinage d’une fissure intergra-
nulaire. La cartographie de de´sorientation permet de distinguer les 3 types de joint de grain
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CSL e´taient tre`s re´sistants a` la CSC-IG (cf. section 1.2.2). Pour mettre en e´vidence cet aspect sur
nos essais, une analyse statistique a e´te´ re´alise´e sur l’ensemble des re´sultats concernant l’analyse
des 18 fissures intergranulaires observe´es. Dans cette analyse, il est important de distinguer
l’amorc¸age et la propagation de la fissure. En effet, il est probable que la fissure se soit amorce´e
a` partir d’un seul joint de grain particulie`rement sensible, puis se soit propage´e aux autres
joints du fait des concentrations de contraintes ge´ne´re´es en pointe de fissure par le chargement
en traction. En supposant une propagation syme´trique de la fissure de part et d’autre de la
zone d’amorc¸age, nous avons donc identifie´, au milieu de chaque fissure, 2 ou 3 joints de grain
susceptibles d’eˆtre implique´s dans l’amorc¸age de la fissure. Cette distinction est importante car
un joint de grain peut se fissurer sans eˆtre particulie`rement sensible, simplement a` cause des
fortes concentrations de contraintes ge´ne´re´es par un joint de grain fissure´ adjacent. Sur l’ensemble
des cartographie, 56 joints de grain concerne´s par l’amorc¸age ont e´te´ recense´s, pour 192 joints de
grain fissure´s au total. Ne´anmoins, d’apre`s la litte´rature, la nature du joint de grain peut avoir
un effet a` la fois sur l’amorc¸age mais aussi sur la propagation. Ces deux aspects : amorc¸age et
propagation, seront e´tudie´s se´pare´ment. Afin de comparer la distribution de la nature des joints
de grains fissure´s avec celle de joints de grains non fissure´s, d’autres cartographies EBSD ont
e´te´ re´alise´es dans des zones situe´es loin des fissures, afin de limiter les arte´facts e´ventuels lie´s
a` la pre´sence de fissures. Le re´sultat de cette analyse est pre´sente´ a` la figure 4.27. Ce graphe
montre la proportion de chaque nature de joints de grain sur l’ensemble des joints concerne´s
par l’amorc¸age de fissure, l’ensemble des joints fissure´s et l’ensemble des joints non fissure´s. Le
graphique de la figure 4.27 confirme que, dans tous les cas, on a une grande majorite´ de joints
de grain ale´atoires ayant une forte de´sorientation, leur proportion est supe´rieure a` 70 %.
Par ailleurs, on constate une proportion le´ge`rement supe´rieure de joints a` faible de´sorientation
parmi les joints non fissure´s par rapport aux joints fissure´s (concerne´s par l’amorc¸age ou pas). Les
joints a` faible de´sorientation sont donc le´ge`rement plus re´sistants lors de nos essais, ne´anmoins
l’e´cart n’est pas tre`s significatif. De plus, on voit que 20 % des joints concerne´s par l’amorc¸age
sont des joints CSL, cette proportion est supe´rieure a` celle des joints fissure´s qui est elle-meˆme
supe´rieure a` celle pour les joints de grain non fissure´s. Cette constatation est inverse a` ce que l’on
peut trouver dans la litte´rature qui de´crit les joints de grain CSL comme des joints re´sistants a`
la CSC-IG. On ne voit donc pas d’influence majeure de la nature du joint de grain sur les essais
re´alise´s.
Effet de l’angle θ du joint de grain par rapport a` la direction de traction
Les meˆmes cartographies EBSD ont e´te´ utilise´es pour quantifier l’effet de l’angle θ du joint
de grain par rapport a` la direction de traction sur l’amorc¸age et la propagation des fissures de
CSC-IG. Ne´anmoins, il est important de noter que si on connaˆıt l’angle que fait le joint de grain
avec la direction de traction en surface, la direction de propagation en profondeur est inconnue.
Celle-ci joue e´videmment un roˆle dans le comportement en CSC-IG. Le re´sultat de cette analyse
est pre´sente´ a` la figure 4.28. Sur ce graphique, on voit une re´partition relativement homoge`ne
de θ pour les joints de grain non fissure´s. En revanche, parmi les joints fissure´s la proportion
des joints dont la valeur de θ est comprise entre 60 et 90˚ est beaucoup plus importante (∼
70 %) alors que celle pour les joints dont la valeur de θ est comprise entre 0 et 30˚ est tre`s
faible (< 10 %). La contrainte normale s’exerc¸ant sur le joint de grain est directement relie´e a`
l’angle θ du joint. Les valeurs de la contrainte normale σn ont e´galement e´te´ indique´es sur le
graphe, en fonction de la contrainte de traction macroscopique applique´e σ. Nous constatons
que les joints de grain les plus sensibles pre´sentent une valeur de contrainte normale e´leve´e telle
que σn > 3σ/4. L’effet de la contrainte normale sur l’amorc¸age et la propagation de la CSC-IG
apparait donc clairement. Ce parame`tre sera pris en compte dans la mode´lisation du phe´nome`ne.
Dans cette section, nous avons montre´ que pour nos essais, la nature du joint de grain n’avait
pas d’effet majeur sur l’amorc¸age et la propagation de fissures. Le phe´nome`ne de CSC-IG est
essentiellement pilote´ par la contrainte normale, les joints qui sont le plus favorablement oriente´s
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Figure 4.27 – Proportion de joints de grain pour chaque ”nature” en conside´rant les joints de
grain concerne´s par l’amorc¸age de fissures, les joints de grain fissure´s et les joints de grain pris
sur une cartographie EBSD sans fissure
Figure 4.28 – Proportion de joints de grain pour 3 gammes de valeurs de θ en conside´rant les
joints de grain fissure´s et non fissure´s. Les valeurs de σn pour les diffe´rentes valeurs de θ sont
aussi indique´es
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Figure 4.29 – Sche´ma d’une fissure semi-circulaire
par rapport a` la direction de traction se fissurent pre´fe´rentiellement. L’effet de la nature du joint
de grain existe peut eˆtre mais est d’ordre 2 par rapport au champ de contrainte locale. La
contrainte normale est donc un parame`tre important a` prendre en conside´ration dans le mode`le
EF. Le mode`le de´veloppe´ dans le cadre de ce travail sera pre´sente´ dans la section suivante.
4.1.7 Cine´tique des fissures de CSC-IG
Les mesures de profondeur de fissure sur les images de tomographie X permettent de faire
l’hypothe`se que les fissures ont une forme quasiment semi-circulaire. Nous conside´rerons donc
en premie`re approximation que la profondeur de pe´ne´tration est e´gale a` la moitie´ de leur lon-
gueur (figure 4.29). Pour une premie`re approche, nous supposons que la fissure s’est propage´e
de manie`re rectiligne, sachant qu’en re´alite´ elle a suivi les joints de grain. Un premier ordre
de grandeur des vitesses de la CSC peut eˆtre donne´ en supposant la vitesse de propagation
constante au cours de l’essai, et en conside´rant la profondeur des de´fauts ramene´e a` la dure´e de
l’essai. A la section 4.1.5, deux ordres de grandeur de longueur de fissures ont e´te´ identifie´s :
– les fissures courtes, d’une longueur moyenne de 21 µm,
– les fissures longues, d’une longueur moyenne de 180 µm.
En gardant les notations de la figure 4.29, on en de´duit une plage de cine´tiques possibles
comprises entre a˙ = 7 µm.h−1 pour les fissures courtes et a˙ = 60 µm.h−1 pour les fissures longues.
Cependant, le caracte`re ale´atoire de l’amorc¸age des fissures rend la quantification de´licate. De
plus, on ne sait pas si la diffe´rence de taille entre les fissures dites longues et courtes provient
d’une diffe´rence de cine´tique ou d’une diffe´rence de temps d’amorc¸age. En effet, les fissures
peuvent s’amorcer plus tard ou s’arreˆter en cours d’essai. Par la suite, les cine´tiques seront
de´termine´es a` partir des images prises in-situ au vide´omicroscope pendant l’essai.
Quatre images optiques d’une fissure suivie in-situ sont donne´es sur la figure 4.30. L’objectif
initial de ce suivi in-situ e´tait de mesurer la longueur des fissures a` diffe´rents temps pendant
l’essai pour en de´duire leur vitesse de propagation. Ne´anmoins comme le montre la figure 4.30,
on observe pendant l’essai un de´gagement de billes de dihydroge`ne produites par la re´action ca-
thodique de re´duction des ions H+ accompagnant le processus de dissolution anodique du me´tal
en pointe de fissure. Si la formation de ces billes de dihydroge`ne est pre´judiciable a` la mesure di-
recte de la longueur de fissure, elle peut permettre ne´anmoins d’estimer, par le suivi en continu
de l’e´volution de leur volume, la quantite´ de matie`re dissoute comme cela a pu eˆtre fait par
Olive et al. [OCD99]. Cette me´thode de mesure permet d’avoir une information en volume sur la
cine´tique des fissures. Sur les essais re´alise´s, les billes de dihydroge`ne apparaissaient ge´ne´ralement
sur les fissures longues (d’une longueur supe´rieure a` 100 µm). De plus, elles apparaissaient sur
des fissures tre`s fines ayant une pression a` l’inte´rieur de la fissure suffisamment importante pour
provoquer la formation de ces billes. Deux cas de figure ont e´te´ constate´s. Dans le premier cas,
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(a) t0 (b) t0+20 s
(c) t0+40 s (d) t0+80 s
Figure 4.30 – Images optiques d’une fissure prises in-situ. Mise en e´vidence d’une bille de
dihydroge`ne unique et stagnante qui augmente de volume au cours du temps (fissure 1)
une bille de dihydroge`ne unique, adhe´rante aux le`vres de la fissure, augmentait de volume au
cours du temps (cf. figure 4.30). Dans le deuxie`me cas, nous observions un de´gagement continu
de billes a` partir de la fissure intergranulaire (cf. figure 4.31). Dans le cas de la figure 4.31, 3
billes de dihydroge`ne d’un diame`tre d’environ 20 µm se formaient en moyenne par seconde. Les
fissures montre´es sur les figures 4.30 et 4.31 sont appele´es respectivement fissure 1 et fissure 2.
Dans les deux cas, on peut assimiler les billes de dihydroge`ne a` des sphe`res, leur volume est donc
donne´ par la relation :
V =
pi
6
D3 (4.2)
Ou` D est le diame`tre de la bille. La pression a` l’inte´rieur d’une bille correspond a` la pression
exte´rieure (pression atmosphe´rique + pression exerce´e par la solution) + la pression ne´cessaire
a` la cre´ation de l’interface liquide-gaz. Cette dernie`re de´pend du coefficient d’e´nergie de surface
A selon la loi de Laplace. La pression a` l’inte´rieur de chaque bille suit donc la relation suivante :
P = P0 + ρ
′gh+ 4
A
D
(4.3)
Ou` P0 est la pression atmosphe´rique, ρ
′ est la masse volumique de la solution, g est l’acce´le´ration
de la pesanteur, h est la hauteur de liquide qu’il y a au dessus de la bille. On peut ensuite en
de´duire le nombre de moles de dihydroge`ne produites en l’assimilant a` un gaz parfait :
nH2 =
PV
RT
(4.4)
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Figure 4.31 – Images optiques d’une fissure prises in-situ. Mise en e´vidence d’une fissure in-
tergranulaire par laquelle 3 billes de dihydroge`ne d’une taille moyenne de 20 µm se de´gagent
chaque seconde (fissure 2)
Masse volumique de
la solution (ρ′)
h Coefficient d’e´nergie
de surface A
Masse molaire de
l’aluminium M
Masse volumique de
l’aluminium ρ
1000 kg.m−3 1 cm 8,8.10−2 J.m−2 27 g.mol−1 2700 kg.m−3
Tableau 4.3 – Parame`tres utilise´s pour calculer la quantite´ de volume dissout a` partir des billes
de dihydroge`ne observe´es
Ou` R est la constante des gaz parfaits (8,314 J.K−1.mol−1) et T est la tempe´rature. D’apre`s
les e´quations 1.2, il faut 2 moles d’e´lectron pour produire 1 mole de dihydroge`ne. La quantite´
de charge ne´cessaire pour produire nH2 moles de dihydroge`ne vaut donc :
Q = 2nH2NAe = 2nH2F (4.5)
ou` NA est le nombre d’Avogadro, e est la charge d’un e´lectron et F = NAe=96485 C.mol
−1
est la constante de Faraday. Il est important de noter que la re´duction des ions H+ conduisant a`
la formation de billes de dihydroge`ne ne constitue pas l’unique re´action cathodique se produisant
en fond de fissure. Une partie des e´lectrons cre´e´s par la re´action anodique est utilise´e pour la
re´action d’absorption de l’hydroge`ne. Ce volume calcule´ correspond donc a` un minimum de
volume total dissout. On en de´duit alors la variation minimum de volume de matie`re dissoute
∆V sur l’intervalle de temps ∆t en utilisant la loi de Faraday :
∆V =
M
zρF
Q (4.6)
On rappelle que M est la masse molaire de l’aluminium, ρ sa masse volumique, z la valence
effective et F la constante de Faraday (96485 C.mol−1). Les valeurs des diffe´rents parame`tres
utilise´s sont re´pertorie´s dans le tableau 4.3. En conside´rant dans un premier temps une fissure
de forme semi-circulaire (figure 4.29), le volume dissout ve´rifie :
V =
pia2e
2
(4.7)
Avec a la demie longueur de fissure et e l’e´paisseur du joint corrode´. Donc sur l’intervalle
∆t, on a :
∆V = piea∆a (4.8)
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Finalement, on en de´duit la vitesse de propagation de la fissure et la densite´ de courant J
en pointe de fissure par la loi de Faraday :
a˙ =
∆a
∆t
(4.9)
J =
a˙ρzF
M
(4.10)
On constate que la vitesse de propagation de la fissure et la densite´ de courant mis en jeu
de´pendent de l’e´paisseur de la surface anodique e correspondant a` l’e´paisseur du joint corrode´
que l’on ne connaˆıt pas de manie`re pre´cise. Les observations au microscope e´lectronique a` ba-
layage ont re´ve´le´ des ouvertures entre 0,25 µm en pointe de fissure et 3 µm au centre (figure
4.24). Cependant, l’ouverture au centre des fissures provient surtout de la de´formation induite
par le chargement me´canique. Nous choisirons donc de calculer a˙ et J en conside´rant une gamme
de valeur pour e variant de 0.2 a` 1 µm. La variation de la densite´ de courant pour ces diffe´rentes
valeurs de e et pour les fissures 1 et 2 montre´es pre´ce´demment est donne´e sur la figure 4.32(a).
De meˆme, la variation de la vitesse de propagation de fissure est donne´e sur la figure 4.32(b).
Ces courbes montrent que les cine´tiques obtenues pour chacune des fissures sont du meˆme ordre
de grandeur, les densite´s de courant mesure´es sont de l’ordre de 0,05 A.cm−2 et les vitesses
de propagation de fissure sont comprises entre 10 et 120 µm.h−1. Les valeurs de densite´ de
courant obtenues sont importantes par rapport a` celles mesure´es expe´rimentalement par des
techniques e´lectrochimiques macroscopiques avec lesquelles on obtient ge´ne´ralement des valeurs
de J infe´rieures a` 1.10−3 A.cm−2. Mais dans le cas de corrosion tre`s localise´e telle que la corro-
sion intergranulaire, la surface conside´re´e avec les techniques e´lectrochimiques classiques est bien
supe´rieure a` la surface re´elle anodique. Dans notre cas, le calcul a e´te´ re´alise´ en ne conside´rant
que la surface re´elle anodique, ce qui explique la valeur e´leve´e de la densite´ de courant estime´e.
La fissure 1 a une longueur de 100 µm apre`s 45 min d’essai et la fissure 2 une longueur de 200
µm au bout de 1h00 d’essai, ces deux fissures appartiennent a` la cate´gorie des fissures longues
de´crite en de´but de cette section pour lesquelles on a estime´ une cine´tique de 60 µm.h−1 en
conside´rant la profondeur des de´fauts ramene´e a` la dure´e de l’essai. Cette estimation appartient
a` la gamme de vitesses obtenues ici, elle correspond a` une e´paisseur de joint fissure´ comprise
entre 0.3 et 0.4 µm. Malheureusement, les billes de dihydroge`ne n’ont pas e´te´ observe´es pour
des fissures d’une longueur infe´rieure a` 100 µm, cette analyse ne peut donc eˆtre faite que pour
une faible population de fissures. Il s’agit la` d’une premie`re approche permettant de donner un
ordre de grandeur de la cine´tique des fissures en profondeur. Par ailleurs, il est important de
noter que ces estimations ne prennent pas en compte la trajectoire non rectiligne de la fissure
en profondeur, ni les diffe´rentes ramifications qu’elle peut pre´senter comme celles observe´es en
tomographie X (cf. figure 4.23). Ces ramifications sont importantes mais difficiles a` prendre en
compte.
4.1.8 Synthe`se sur l’approche expe´rimentale
L’effet de diffe´rents parame`tres sur le comportement en CSC-IG a e´te´ e´tudie´ dans cette par-
tie. Il s’agit de parame`tres microstructuraux et me´caniques mis en e´vidence aux e´chelles macro-
scopique, me´soscopique et microscopique. Dans la section suivante, le mode`le par e´le´ments finis
de´veloppe´ sera pre´sente´. Ce mode`le permet de simuler le comportement en CSC-IG a` l’e´chelle de
la microstructure. Compte tenue de l’e´tude re´alise´, ce mode`le remplira les conditions suivantes :
– la ge´ome´trie des grains et des joints de grain sera prise en compte ;
– les champs me´caniques locaux seront de´termine´s par une loi de comportement en plasticite´
cristalline ;
– La propagation des fissures sera fonction de la contrainte normale aux joints de grain ;
– les cine´tiques de CSC-IG obtenues expe´rimentalement permettront de calibrer certains
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(a) Variation de la densite´ de courant
(b) Variation de la vitesse de propagation de fissure
Figure 4.32 – Variation de la densite´ de courant et de la vitesse de propagation de fissure en
fonction de l’e´paisseur de la surface anodique
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parame`tres du mode`le.
4.2 Approche nume´rique
En s’inspirant de l’analyse bibliographique pre´sente´e dans la section 1.4, un mode`le permet-
tant de simuler le comportement en CSC-IG du mate´riau a e´te´ de´veloppe´. Le mode`le est base´
sur une formulation de type e´le´ments cohe´sifs permettant de prendre en compte le lien e´troit
entre la microstructure, le comportement me´canique et la propagation des fissures de CSC-IG.
L’e´chelle de la mode´lisation est donc celle de la microstructure, et pour prendre en compte la
ge´ome´trie re´elle en surface du mate´riau, le maillage utilise´ est ge´ne´re´ a` partir de cartographies
EBSD. Pour ce faire, un pre´-processeur a e´te´ de´veloppe´ et sera pre´sente´ dans cette section. En-
suite, les lois de propagation de la CSC-IG seront de´crites puis les principaux re´sultats seront
de´taille´s et discute´s en comparant les cine´tiques de propagation obtenues expe´rimentalement et
nume´riquement. Quelques perspectives d’ame´lioration seront ensuite propose´es.
4.2.1 Description du maillage a` partir des cartographies EBSD
Les conditions d’amorc¸age et de propagation des fissures de CSC-IG de´pendent e´troitement
de la microstructure du mate´riau, notamment des grains mais aussi des joints de grains. Un
pre´-processeur permettant de construire le maillage de ces entite´s microstructurales a` partir des
donne´es EBSD a e´te´ de´veloppe´. Pour ce faire, il est ne´cessaire de disposer d’une cartographie
EBSD re´alise´e dans une zone fissure´e afin de travailler sur l’agre´gat re´el sur lequel il y a eu
amorc¸age de fissure expe´rimentalement. Deux exemples de telles cartographies sont montre´es
sur la figure 4.33 pour deux fissures intergranulaires observe´es. La cartographie EBSD est en-
suite nettoye´e a` l’aide du logiciel de traitement OIM analysis par ”dilatation”, afin que les
grains de part et d’autre de la fissure viennent combler la zone non indexe´e. Toujours avec ce
meˆme logiciel de traitement, les joints de grain sont approche´s par des droites (figure 4.33) et
un fichier de sortie est obtenu fournissant, pour chaque joint de grain, les informations suivantes :
– les coordonne´es des deux points relie´s par la droite,
– l’indice d’identification des deux grains voisins,
– l’orientation cristalline de chacun de ces grains.
Ces donne´es ge´ome´triques sont ensuite exploite´es a` travers un programme C qui fournit en
sortie le maillage en 2D de la microstructure, adapte´ au code EF Zebulon. Les maillages ge´ne´re´s
a` partir de ces programmes et des cartographies EBSD correspondantes sont donne´es sur la
figure 4.33. Comme le montre cette figure, la ge´ome´trie re´elle des grains est repre´sente´e dans
le maillage. Des e´le´ments particuliers aux joints de grain de l’agre´gat sont e´galement de´finis
comme l’illustre la figure 4.34. Ces joints de grain sont de forme rectangulaires et sont divise´s
en deux ELSETS, chacun d’entre eux he´rite des proprie´te´s du grain auquel il se rapporte. La
ge´ome´trie est faite de telle sorte a` fixer la demi-e´paisseur δ des joints de grain constante sur
l’ensemble de l’agre´gat. Les joints de grain relient deux types de points : les points dits doubles
par lesquels ne passent que deux joints de grain, et les points triples par lesquels passent trois
joints de grain. Ces deux types de configuration sont montre´s sur la figure 4.35. On voit que ces
deux configurations sont traite´es de manie`re diffe´rente : a` l’intersection de trois joints de grain,
on de´finit un autre ELSET correspondant au point triple.
Le maillage est finalement extrude´ en 10 couches, sur une e´paisseur de 10 µm (une fois la taille
de grain) pour faire des calculs 3D (figure 4.36). Comme dans le chapitre pre´ce´dent, les calculs
re´alise´s utilisent les lois de la plasticite´ cristalline de´crite dans la section 3.4.1 pour prendre
en compte les he´te´roge´ne´ite´s des champs me´caniques locaux. Ces lois sont affecte´es a` chaque
grain en prenant en compte son orientation cristalline re´elle obtenue par EBSD et a` chaque joint
de grain en prenant en compte l’orientation cristalline du grain auquel il se rapporte. Le fait
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(a) Fissure 1 (b) Fissure 2
Figure 4.33 – Ge´ne´ration de maillages a` partir de cartographies EBSD de zones fissure´es
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Figure 4.34 – De´finition d’e´le´ments aux joints de grain de l’agre´gat
Figure 4.35 – Mise en e´vidence des points doubles et triples sur le maillage par e´le´ments finis
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Figure 4.36 – Maillage en 3D d’un polycristal. Le maillage en surface est obtenu a` partir d’une
cartographie EBSD et est ensuite extrude´ sur une e´paisseur de 10 µm
Figure 4.37 – Re´partition des diffe´rents types de loi pour chaque type d’e´le´ments
d’avoir distingue´ les grains et les joints de grain dans le maillage permet d’affecter a` ces derniers
des lois de comportement supple´mentaires permettant de mode´liser le processus de CSC-IG.
La demi-e´paisseur de chaque joint de grain est fixe´e a` 0,1 µm, soit une e´paisseur totale de 0,2
µm, ce qui correspond a` la limite infe´rieure des surfaces anodiques observe´es expe´rimentalement
(figure 4.24). Enfin, on affecte aux points triples un comportement e´lastique line´aire avec un tre`s
faible module d’Young (∼ 1 MPa). La re´partition des diffe´rents types de loi pour chaque type
d’e´le´ments est re´sume´e sur la figure 4.37.
Les difficulte´s nume´riques ont e´te´ leve´es et le pre´processeur peut s’appliquer a` n’importe
quelle cartographie EBSD. Le temps CPU du programme est de l’ordre de 25 min pour construire
le maillage d’un agre´gat contenant 200 grains.
Le maillage e´tant re´alise´, il reste a` de´crire les e´quations re´gissant le comportement des fis-
sures en CSC-IG. Dans la section suivante, nous pre´senterons une premie`re approche, puis une
ame´lioration de ce mode`le.
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4.2.2 Mode´lisation de la CSC-IG : premie`re approche
E´quations utilise´es
Comme cela a de´ja` e´te´ de´crit dans la section 1.4, plusieurs auteurs ont tente´ de simuler
le processus de CSC-IG a` l’aide de diffe´rentes approches. Dans le cadre de ce travail, une for-
mulation de type e´le´ments cohe´sifs a e´te´ choisie afin de prendre en compte le lien e´troit entre
la microstructure, le comportement me´canique et la propagation des fissures. L’utilisation de
ce type de formulation pour la CSC-IG signifie que les joints de grain ont un comportement
endommageable, entraˆınant une baisse de rigidite´ par le biais d’une variable D ∈ [0; 1]. Pour
mode´liser cette baisse de rigidite´, la relation entre la matrice de rigidite´ du joint de grain C˜ et
celle du mate´riau C est la suivante :
C˜ = (1−D)C (4.11)
Pour calculer le niveau d’endommagement du joint de grain, on introduit une variable Q
qui correspond au taux de lacune dans le mate´riau par unite´ de volume. Ce taux de lacune par
unite´ de volume prend des valeurs comprises entre 0 (pas de corrosion) et 1 (e´le´ment de joint
entie`rement corrode´). Le mode`le de´veloppe´ ici permet de simuler la propagation de la CSC-IG
mais pas l’amorc¸age. Lorsque la simulation de´bute, certains joints de grain sont donc conside´re´s
comme de´ja` corrode´s (en imposant a` l’e´tat initial Q = 1 pour ces joints de grain), alors que le
reste de la structure est sain (Q = 0). La CSC-IG se propage ensuite selon la loi de Fick qui est
donne´e par la relation suivante :
∂Q
∂t
= DDiff∆Q (4.12)
La loi de Fick de l’e´quation 4.12 de´pend du coefficient de diffusion DDiff . On a montre´ a` la
section 4.1.6 une forte influence de la contrainte normale σn au joint de grain sur la propagation
de la CSC-IG. Dans cette premie`re approche du mode`le, nous proposons de faire de´pendre
line´airement DDiff avec cette contrainte normale, soit :
DDiff = α〈σn〉 (4.13)
ou` α est une constante a` de´terminer.
Lorsque le taux de lacune augmente, le me´tal perd sa cohe´sion et sa rigidite´ chute rapidement.
Nous proposons donc une loi exponentielle pour relier la variable d’endommagement a` la variable
Q :
D = 1− exp(−βQ) (4.14)
Avec un parame`tre β a` de´terminer.
Le processus de CSC-IG entraˆıne une de´formation normale et une de´formation tangentielle
du joint de grain qui suivent les relation suivante :
˙n =
〈 〈σn〉
1−D −Rn
Kn
〉nn
1
1−D (n⊗ n) (4.15)
˙t =
〈 |τ |
1−D −Rt
Kt
〉nt
1
1−D (n⊗ t) (4.16)
Ou` n et t sont respectivement la normale et la tangente au joint de grain dans le plan
de la surface immerge´e et σn et τ sont respectivement la contrainte normale et la contrainte
tangentielle. Rn, Kn, nn, Rt, Kt et nt sont des constantes. Finalement, la de´formation plastique
aux joints de grain ve´rifie les e´quations de la plasticite´ cristalline, auxquelles viennent s’ajouter
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Rn (MPa) Kn (MPa.s
1/nn) nn Rt (MPa) Kt (MPa.s
1/nt) nt β
400 200 8 400 200 8 18
Tableau 4.4 – Valeurs des parame`tres du mode`le de couplage avec l’environnement
les e´quations pre´ce´dentes. Son expression est donc la suivante :
˙p =
∑
s
γ˙sms + ˙n + ˙t (4.17)
Ce mode`le est donc couple´ entre la me´canique et la propagation de la CSC-IG. A travers la
variable ”taux de lacune”, la corrosion a un impact sur les proprie´te´s me´caniques du mate´riau
aux joints de grain (baisse de rigidite´, de´formation normale et tangentielle). Re´ciproquement, le
champ de contrainte local (la contrainte normale) pilote la propagation de la CSC-IG (a` travers
la variable DDiff ). Les re´sultats des calculs re´alise´s sont pre´sente´s dans la section suivante.
Re´sultats
Le calcul par e´le´ments finis pre´sente´ dans cette section a e´te´ re´alise´ sur le maillage de la
figure 4.33(b). Les conditions aux limites utilise´es sont sche´matise´es sur la figure 4.38. Pour
eˆtre en ade´quation avec les conditions expe´rimentales, un chargement en traction a e´te´ impose´
jusqu’a` 2,6 % de de´formation macroscopique totale. Comme de´ja` pre´cise´ a` la section pre´ce´dente,
l’amorc¸age a e´te´ impose´ sur la surface supe´rieure z = zmax sur un joint de grain particulier,
se situant au centre de la fissure re´elle, et e´tant pressentie comme e´tant son lieu d’amorc¸age.
Les valeurs des coefficients de la matrice de rigidite´ et les parame`tres relatifs a` la loi de com-
portement en plasticite´ cristalline sont ceux de´ja` utilise´s pour les calculs purement me´caniques
pre´sente´s dans le chapitre pre´ce´dent (cf. tableau 3.5). Pour les autres parame`tres relatifs aux
interactions avec l’environnement, les valeurs sont donne´es dans le tableau 4.4.
Reste a` de´terminer la valeur du parame`tre α de l’e´quation 4.13 qui va piloter la cine´tique de
propagation de la fissure. La fissure que l’on cherche a` mode´liser a atteint une longueur de 63
µm en 5000 s, l’e´paisseur du joint de grain dans le maillage e´tant de 0,2 µm, un coefficient de
diffusion approprie´ est donc donne´ par :
DDiff =
63X0.2X10−6
5000
= 3.10−9 mm2.s−1 (4.18)
Le coefficient α (cf. e´quation 4.13) est le rapport entre le coefficient de diffusion et la
contrainte normale σn. Des calculs pre´liminaires ont montre´ que cette valeur de contrainte nor-
male prenait des valeurs comprises entre 0 et 600 MPa. Une valeur approprie´e de α serait de
l’ordre de 10−11 mm2.s−1.MPa−1. Des calculs ont e´te´ re´alise´s avec ces valeurs, mais les longueurs
finales de fissures se sont re´ve´le´es trop faibles. Quatre calculs sont pre´sente´s ici pour 4 valeurs
de α diffe´rentes d’un ordre de grandeur plus e´leve´ (∼ 10−10 mm2.s−1.MPa−1). Les re´partitions
de D a` l’e´tat final pour chacun de ces calculs sont montre´es sur la figure 4.39. Ces cartographies
repre´sentent directement la propagation de la fissure. Cette figure montre que la fissure se pro-
page au sein de l’agre´gat, la valeur de D diminue a` mesure que l’on s’e´loigne du joint de grain
ou` la fissure s’est amorce´e. Pour chacun de ces calculs, la longueur de la fissure a e´te´ calcule´e en
prenant l’ensemble des points d’inte´gration pour lesquels la variables D ≥ 0.1 (choisie arbitrai-
rement pour conside´rer le joint de grain comme fissure´). L’e´volution de la longueur de fissure
en fonction du temps pour chaque valeur de α est repre´sente´e sur la figure 4.40. La longueur
finale de la fissure est comprise entre 20 et 40 µm pour les calculs re´alise´s. Ces longueurs sont
infe´rieures a` la longueur de la fissure obtenue expe´rimentalement.
La figure 4.39 montre que la fissure se propage dans toutes les directions, il n’y a pas une
influence tre`s nette de la contrainte normale au joint de grain. Pour expliquer ce phe´nome`ne, on
a trace´ la variation de la contrainte normale calcule´e pour chaque joint de grain en fonction de
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(a) Conditions aux limites : un chargement en traction est impose´ (2,6 % de de´formation
totale) et l’amorc¸age de la CSC-IG est impose´ sur un joint de grain particulier
(b) Localisation de l’amorc¸age de la fissure sur la cartographie EBSD
Figure 4.38 – Conditions aux limites
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(a) α = 1.10−10 mm2.s−1.MPa−1
(b) α = 3.10−10 mm2.s−1.MPa−1
(c) α = 5.10−10 mm2.s−1.MPa−1
(d) α = 7.10−10 mm2.s−1.MPa−1
Figure 4.39 – Re´partition de la variable D pour diffe´rentes valeurs de α a` l’e´tat final (2,6 % de
de´formation)
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Figure 4.40 – E´volution de la longueur de la fissure en fonction du temps pour les diffe´rentes
valeurs de α
l’angle θ entre le joint de grain et la direction de traction (de´fini sur la figure 4.25) et aussi en
fonction de la variation d’endommagement. Ces deux courbes sont donne´es sur la figure 4.42. La
contrainte normale varie entre 0 et 500 MPa. Comme attendu, plus l’angle θ est proche de 90˚
plus la valeur de σn est importante (figure 4.41(a)). On voit e´galement que cette valeur diminue
a` mesure que la variable D augmente (figure 4.41(b)). En effet, la baisse de rigidite´ du joint de
grain entraˆıne une relaxation des contraintes, ce qui diminue le coefficient de diffusion du taux de
lacune lorsqu’il y a une fissure et freine ainsi la propagation de cette dernie`re. Le faible niveau de
contrainte explique donc pourquoi la fissure obtenue nume´riquement est plus courte par rapport
a` ce qui e´tait attendu expe´rimentalement. Ne´anmoins, on constate que l’angle θ a toujours de
l’influence sur σn meˆme pour des valeurs de D supe´rieures a` 0,5. Dans le mode`le pre´sente´, le
coefficient de diffusion de´pend uniquement de la contrainte normale, mais nous constatons qu’il
est ne´cessaire de prendre e´galement en compte l’effet de cette relaxation des contraintes. C’est
l’objet de la section suivante.
4.2.3 Prise en compte de l’e´tat d’endommagement du joint de grain dans le
coefficient de diffusion
En conside´rant ce qui a e´te´ dit pre´ce´demment, l’e´tat d’endommagement du joint de grain doit
eˆtre pris en compte dans le coefficient de diffusion afin de traduire le fait que, lorsque le me´tal
est de´ja` endommage´, la propagation de la fissure ne´cessite une contrainte normale infe´rieure a`
celle ne´cessaire pour faire propager une fissure dans le me´tal sain. Nous proposons donc de faire
de´pendre le coefficient de diffusion avec l’endommagement selon la formule suivante :
DDiff = α
〈σn〉
1−D (4.19)
Pour justifier cette formulation, on a trace´ la variation de σn1−D en fonction de θ pour les cal-
culs pre´ce´dents (figure 4.42). Cette figure montre bien que le rapport σn1−D augmente a` mesure
que θ tend vers 90˚ de manie`re comparable a` celle de la contrainte normale sans endommagement.
Un calcul a e´te´ re´alise´ sur le meˆme maillage que pre´ce´demment en utilisant cette formulation
et en prenant α = 3.10−10 mm2.s−1.MPa−1. Les re´partitions de D obtenues pour chacune des
deux formulations sont illustre´es sur la figure 4.43. Cette figure montre que cette nouvelle formu-
lation permet de mieux prendre en compte l’effet de la contrainte normale sur la propagation de
la fissure. En particulier, sur les 4 joints grain repe´re´s sur la figure 4.43(b), on voit que la fissure
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(a) Variation de σn en fonction de θ
(b) Variation de σn en fonction de D
Figure 4.41 – Variation de la contrainte normale σn en fonction de θ et D
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Figure 4.42 – Variation de σn1−D en fonction de θ
s’est arreˆte´e pour se propager plutoˆt dans la direction orthogonale a` la direction de traction. De
plus, on obtient une fissure plus longue pour une meˆme valeur de α. Cette diffe´rence est due au
fait que 〈σn〉1−D ≥ 〈σn〉, entrainant un coefficient de diffusion plus important.
4.2.4 Discussion
Le mode`le permet de pre´voir la propagation de fissures intergranulaires sur des agre´gats
re´els en surface. L’amorc¸age est impose´ car aucun crite`re d’amorc¸age n’a pu eˆtre de´termine´
expe´rimentalement. Les parame`tres du mode`le ont e´te´ optimise´s pour avoir des vitesses de pro-
pagation du meˆme ordre de grandeur que les cine´tiques expe´rimentales. La direction de propaga-
tion des fissures est pilote´e par la contrainte normale aux joints de grain, comme cela semble eˆtre
le cas pour les fissures expe´rimentales. Les fissures obtenues par le mode`le ont donc globalement
la meˆme morphologie que celles observe´es expe´rimentalement, ne´anmoins quelques divergences
existent dans certains cas de figures. Pour l’agre´gat e´tudie´ ici, la fissure obtenue par calcul par
e´le´ments finis est compare´e avec celle observe´e expe´rimentalement (figure 4.44). Sur la figure
4.44(a), sur les zones repe´re´es en 1 et en 2, la fissure s’arreˆte, bien que le joint de grain soit
favorablement oriente´ par rapport a` la direction de traction. Sur le calcul par e´le´ments finis, la
fissure continue a` se propager pour ces joints de grain. Il existe donc des cas de figures ou` la
direction de propagation de la fissure ne s’explique ni par le niveau de contrainte normale, ni par
la nature du joint de grain. D’autres parame`tres peuvent exister tels que l’e´tat de pre´cipitation,
ou des effets 3D selon l’angle d’inclinaison du joint de grain en profondeur. Les parame`tres en
question n’e´tant pas clairement identifie´s, ils ne sont pour le moment pas pris en compte dans
le mode`le. Par ailleurs, la fissure expe´rimentale pre´sente une ramification sur la zone repe´re´e en
3, cette ramification est bien prise en compte dans le mode`le.
Le mode`le de´veloppe´ est base´ sur les lois de la plasticite´ cristalline et les e´le´ments cohe´sifs, le
couplage entre la me´canique et la corrosion est clairement e´tabli par des lois phe´nome´nologiques.
En revanche, les lois de dissolution telles que la loi de Faraday ne sont pas inte´gre´es dans
le mode`le. Ce mode`le pourrait utiliser des lois qui prennent mieux en compte la physique
du proble`me, mais celle-ci reste ne´anmoins tre`s complexe. Cela fait partie des perspectives
d’ame´lioration, on pourrait par exemple s’inspirer des travaux de Scheiner et Hellmich [SH09]
qui ont e´te´ de´crits a` la section 1.4.2.
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(a) Premie`re formulation
(b) Deuxie`me formulation
Figure 4.43 – Re´partition de D pour chacune des deux formulations
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(a) Fissure observe´e expe´rimentalement
(b) Fissure obtenue par calcul nume´rique
Figure 4.44 – Comparaison de la fissure observe´e expe´rimentalement avec celle obtenue par
calcul par e´le´ments finis
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4.3 Synthe`se sur la CSC-IG
Dans ce chapitre, le comportement en CSC-IG du mate´riau a e´te´ e´tudie´. Les essais de CSC
re´alise´s ont bien donne´ lieu a` l’amorc¸age de fissures intergranulaires, bien que le phe´nome`ne de
piquˆration ait persiste´. On sait que celui-ci peut perturber les cine´tiques de la CSC-IG mais il
reste ine´vitable dans notre cas, du fait de la pre´sence d’interme´talliques. Le re´sultat est donc
juge´ satisfaisant car proche du comportement naturel du mate´riau.
Un effet notable de la contrainte (interne et externe) sur le comportement en corrosion du
mate´riau a e´te´ observe´. Pour les essais re´alise´s dans des conditions fixe´es, aucune trace de cor-
rosion intergranulaire n’est observe´e en l’absence de contrainte. En revanche, pour les essais
de CSC, des fissures intergranulaires ont e´te´ observe´es et analyse´es par diffe´rentes techniques
expe´rimentales telles que la microscopie optique (in-situ et ex-situ), le MEB, l’EBSD et la tomo-
graphie X. Les techniques utilise´es ont permis de de´gager des informations importantes. Nous
avons mis en e´vidence la relation entre la microstructure, les champs me´caniques locaux et le
comportement en CSC-IG. Un mode de propagation a` 45˚ a e´te´ observe´ sur certaines e´prouvettes
pre´leve´es en bas du noyau pour lesquelles des bandes de de´formation de cette morphologie avaient
e´te´ identifie´es. D’autre part, la variation de texture favorise la localisation de la CSC-IG et la
morphologie de certaines fissures semble suivre les ”onion rings” aussi bien en surface qu’en
volume. A une e´chelle plus locale, il a e´te´ montre´ que la nature du joint de grain n’avait un
impact majeur ni sur l’amorc¸age, ni sur la propagation de fissures pour nos essais de CSC-IG,
elles sont plutoˆt pilote´es par la contrainte normale.
Les vitesses de propagation de fissure intergranulaire ont e´te´ estime´es et injecte´es dans un
mode`le par e´le´ments finis. Les calculs ont e´te´ re´alise´s sur des agre´gats re´els en surface ge´ne´re´s a`
partir de cartographies EBSD. Le mode`le prend en compte les lois de la plasticite´ cristalline et
des lois cohe´sives permettant un couplage entre la me´canique et la corrosion. Ce mode`le permet
de reproduire la morphologie et la cine´tique des fissures intergranulaires re´elles.
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Cette the`se a pour but de caracte´riser a` l’e´chelle locale le comportement en CSC-IG du noyau
de soudure par FSW de l’alliage d’aluminium 2050 et de de´velopper un mode`le permettant de
simuler ce phe´nome`ne. Pour ce faire, nous nous sommes efforce´s de faire dialoguer au mieux les
approches expe´rimentales et nume´riques de´veloppe´es dans cette e´tude.
Tout d’abord, des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales ont e´te´ re´ve´le´es expe´rimentalement, no-
tamment en terme de taille de grains, d’e´tat de pre´cipitation et de texture. Les variations de
taille de grain et de densite´ de pre´cipite´s T1 apparaissent entre le haut et le bas du noyau soude´
et la variation de texture a e´te´ re´ve´le´e comme une variation pe´riodique des orientations cristal-
lines. Cette dernie`re est plus connue sous le nom ”d’onion rings” et apparait avec une pe´riodicite´
e´gale a` l’avance´e du pion sur un tour dans la direction de soudage.
Ces he´te´roge´ne´ite´s ayant e´te´ analyse´es et quantifie´es, elles peuvent avoir des impacts de deux
natures diffe´rentes :
– elles peuvent influencer l’amorc¸age et la cine´tique des fissures de CSC-IG lors des essais
de CSC, des zones plus sensibles se corrodent alors pre´fe´rentiellement ;
– elles peuvent induire des he´te´roge´ne´ite´s de champs me´caniques locaux lors d’essais me´caniques
et d’essais de CSC, ces dernie`res peuvent alors influencer l’amorc¸age et la cine´tique des
fissures de CSC-IG.
Dans le cadre des essais re´alise´s, ce deuxie`me point s’est re´ve´le´ pre´ponde´rant : les fissures
intergranulaires sont fortement influence´es par les he´te´roge´ne´ite´s de champs me´caniques locaux.
L’effet des he´te´roge´ne´ite´s microstructurales sur ces dernie`res a donc e´te´ analyse´. Les mesures de
microdurete´ ont e´te´ re´alise´es sur l’ensemble du noyau soude´ montrant un effet majeur de la den-
site´ de pre´cipite´s durcissants T1 et rendant l’effet Hall-Petch ne´gligeable. Les essais de traction
a` l’air ont e´te´ re´alise´s dans le but de caracte´riser le comportement me´canique du mate´riau, d’op-
timiser les parame`tres de la loi de comportement en plasticite´ cristalline pour la mode´lisation
et de quantifier les he´te´roge´ne´ite´s de champs me´caniques locaux induits. Nous avons observe´
lors de ces essais l’apparition de bandes de de´formations de morphologie diffe´rente selon le
niveau de pre´le`vement des e´prouvettes. Parmi ces essais de traction, certains ont e´te´ re´alise´s
in-situ sous un microscope nume´rique pour effectuer des mesures de de´formation locale par
corre´lations d’images. Ces mesures ont montre´ que ces bandes e´taient lie´es a` des he´te´roge´ne´ite´s
de de´formations locales et que certaines d’entre elles pouvaient eˆtre corre´le´es aux ”onion rings”
de la microstructure.
Des essais de CSC ont ensuite e´te´ re´alise´s pour atteindre deux objectifs majeurs :
– de´terminer les parame`tres influenc¸ant l’amorc¸age et la cine´tique des fissures de CSC-IG ;
– de´terminer des vitesses de propagation de fissures pour calibrer le mode`le par e´le´ments
finis propose´
Le mate´riau de l’e´tude e´tant optimise´ pour avoir une bonne tenue a` la CSC, il a e´te´ ne´cessaire
de le soumettre a` des conditions de laboratoire se´ve`res (forte concentration en NaCl (1M) et
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niveau de contrainte e´leve´ (> σe)) pour observer rapidement (1h30) les premiers stades de la
CSC-IG. Les essais de CSC re´alise´s dans ces conditions se´ve`res ont permis de montrer l’impact
des he´te´roge´ne´ite´s des champs me´caniques sur l’amorc¸age des fissures intergranulaires. En parti-
culier, a` l’e´chelle me´soscopique, nous avons montre´ que les he´te´roge´ne´ite´s de de´formation dues a`
la variation de texture pouvaient provoquer l’existence de sites pre´fe´rentiels pour l’amorc¸age de
la CSC-IG. A l’e´chelle microscopique, l’orientation du joint de grain par rapport a` la direction
de traction joue e´galement un roˆle majeur sur sa sensibilite´ a` la CSC-IG. En revanche, l’analyse
par EBSD des fissures intergranulaires n’a pas montre´ un effet pre´ponde´rant de la nature du
joint de grain (de´sorientation, indice de co¨ıncidence). Concernant la de´termination des vitesses
de propagation, les essais ont e´te´ suivis in-situ sous vide´omicroscope a` longue focale. Des billes
de dihydroge`ne produites lors de la re´action cathodique ont permis d’en de´duire le volume de
me´tal dissout au cours du temps et donc des cine´tiques de propagation. Les ordres de grandeur
obtenus sont cohe´rents avec les tailles des fissures a` l’e´tat final.
Cette approche expe´rimentale nous a conduit a` de´velopper deux mode`les par e´le´ments finis a`
deux e´chelles diffe´rentes. Un premier calcul a e´te´ de´veloppe´ a` l’e´chelle me´soscopique pour simuler
l’effet de la variation de texture observe´e sur les he´te´roge´ne´ite´s de de´formations locales. Des lois
de comportement en plasticite´ cristalline ont e´te´ utilise´es pour calculer les champs me´caniques
locaux. Ce calcul a permis de montrer que, pour un niveau de pre´le`vement particulier, les bandes
de texture e´taient principalement responsables des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation. Les ordres de
grandeur obtenus par corre´lation d’images ont e´te´ retrouve´s sur le calcul par e´le´ments finis.
L’amorc¸age de la CSC-IG est alors favorise´ par les incompatibilite´s de de´formation qui existent
a` la frontie`re entre ces deux types de bandes de texture.
Un deuxie`me calcul a e´te´ de´veloppe´ a` l’e´chelle microscopique pour simuler le comportement
en CSC-IG du mate´riau. Le maillage a e´te´ ge´ne´re´ a` partir de cartographies EBSD de zones
fissure´es afin de travailler sur des agre´gats re´els en surface. Des ensembles d’e´le´ments diffe´rents
ont e´te´ de´finis aux grains et aux joints de grain auxquels on affecte des lois de comportement
en plasticite´ cristalline pour calculer les champs me´caniques locaux. Les joints de grain sont
conside´re´s comme des zones cohe´sives : une variable D comprise entre 0 et 1 est introduite
selon leur e´tat d’endommagement duˆ a` la dissolution du me´tal. Dans ce mode`le, l’amorc¸age
des fissures de CSC-IG est initie´ sur un joint de grain particulier correspondant a` celui ou` la
fissure s’e´tait re´ellement amorce´e expe´rimentalement. Des lois de propagation ont e´te´ de´finies
et les parame`tres optimise´s pour obtenir des vitesses de propagation de fissure proches de celles
mesure´es expe´rimentalement. Ces lois sont de´finies de sorte a` ce que la propagation des fissures
soit fortement pilote´e par la contrainte normale aux joints de grain, ce parame`tre ayant e´te´ de´fini
comme pre´ponde´rant dans l’analyse des fissures de CSC-IG a` l’e´chelle microscopique.
Cette e´tude pre´sente naturellement plusieurs perspectives. Le noyau soude´ par FSW de l’al-
liage 2050 pre´sentant une microstructure tre`s complexe, l’ensemble des me´canismes mis en jeu
dans le processus de CSC n’est pas encore clairement identifie´. En particulier, on sait que l’e´tat
de pre´cipitation joue un roˆle majeur dans ce processus. Pourtant, lors d’un essai de CSC, lorsque
la corrosion s’amorce, il est difficile de savoir si cela est duˆ a` la pre´sence d’un pre´cipite´. Elle
correspond a` l’hypothe`se par de´faut lorsqu’on ne voit, ni un effet des orientations cristallines, ni
un effet de la rugosite´, ni un effet des champs me´caniques locaux. C’e´tait le cas des e´prouvettes
pre´leve´es aux niveaux S1, S2 et S3 qui pre´sentaient une forte densite´ de pre´cipite´s T1. Une ana-
lyse de l’effet de cet e´tat de pre´cipitation conjugue´ avec celui des parame`tres microstructuraux
et me´caniques sur le comportement en CSC-IG (ou meˆme CSC) serait be´ne´fique a` cette e´tude.
Par ailleurs, l’origine de certaines he´te´roge´ne´ite´s microstructurales pre´sentes au sein du
mate´riau n’a pas encore e´te´ bien comprise. En particulier, des bandes a` 45˚ apparaissent lors
des essais de traction a` l’air re´alise´s sur les e´prouvettes pre´leve´es en bas du noyau soude´. On a
ve´rifie´ par des cartographies EBSD que ces bandes n’e´taient pas corre´le´es a` des variations de
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texture. Elles peuvent donc eˆtre dues a` une variation de composition ou a` une variations de
pre´cipite´s. Des observations au MEB-FEG avant et apre`s essai ont e´te´ re´alise´es pour essayer de
comprendre leurs origines mais elles se sont re´ve´le´es infructueuses. Des analyses plus pousse´es
devraient eˆtre re´alise´es pour clarifier ce phe´nome`ne.
Outre les aspects expe´rimentaux, les mode`les de´veloppe´s dans cette e´tude pre´sentent e´galement
des perspectives d’ame´lioration. Tout d’abord, le mode`le a` l’e´chelle me´soscopique a e´te´ applique´
au niveau de pre´le`vement S4. Pour ce niveau de pre´le`vement, la relation entre variation de texture
et he´te´roge´ne´ite´s de de´formation est clairement e´tablie. Le mode`le pourrait e´galement s’appli-
quer aux autres niveaux de pre´le`vement. Pour ce faire, il serait ne´cessaire de bien comprendre
l’origine des he´te´roge´ne´ite´s de de´formation observe´es sur chaque e´prouvette, cette perspective
rejoint donc la perspective pre´ce´dente.
Enfin, le mode`le de´veloppe´ a` l’e´chelle microscopique est un mode`le couple´ entre le proble`me
me´canique et les lois phe´nome´nologiques de propagation de la CSC-IG. D’autres mode`les existent
dans la litte´rature dans lesquels des e´quations lie´es a` la perte de masse du mate´riau lors
du processus de dissolution anodique sont de´veloppe´es. Ces mode`les ne prennent ne´anmoins
ge´ne´ralement pas en compte l’effet de la microstructure et des champs me´caniques locaux. Il
serait donc inte´ressant de coupler ces mode`les avec celui de´veloppe´ dans cette e´tude pour obtenir
un mode`le qui soit proche du phe´nome`ne physique re´el de la CSC-IG.
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Annexe A
Techniques expe´rimentales
A.1 Electron Back Scattered Diffraction (EBSD)
A.1.1 Principe
La diffraction des e´lectrons re´trodiffuse´s (Electron Back Scattered Diffraction, EBSD) dans
un microscope e´lectronique a` balayage (MEB) est une me´thode permettant de de´terminer
les orientations cristallographiques d’un polycristal. Un faisceau d’e´lectron est e´mis sur un
e´chantillon incline´ a` 70˚ puis diffracte´ sur un e´cran fluorescent formant les bandes de Kikuchi
(figure A.1). L’indexation du diagramme de Kikuchi associe a` chaque bande le plan cristallo-
graphique correspondant. Le diagramme est tout d’abord enregistre´ par une came´ra puis l’in-
dexation est effectue´e par une transformation mathe´matique (transforme´e de Rough) de l’image
nume´rique du diagramme. Les orientations cristallines sont re´pe´re´es par les 3 angles d’Euler
(φ1,φ,φ2) qui sont les angles de rotation qui permettent de passer du repe`re de l’e´chantillon au
repe`re du cristal (figure A.2). La matrice de rotation est la suivante :
R =
 c1c2 − s1s2cg s1c2 − c1s2cg s2sg−c1s2 − s1c2cg −s1s2 + c1c2cg c2sg
s1sg −c1sg cg
 (A.1)
Avec c1 = cos(φ1) ; s1 = sin(φ1) ; c2 = cos(φ2) ; s2 = sin(φ2) ; cg = cos(φ) ; sg = sin(φ). Un
grain est de´fini comme e´tant un ensemble de points ayant la meˆme orientation a` 2˚ pre`s (figure
A.3). L’EBSD permet d’obtenir des cartographies d’orientation des grains d’un polycristal et de
de´terminer diffe´rents parame`tres tels que la taille de grain ou les de´sorientations intergranulaires
et intragranulaires. Ces parame`tres de de´sorientation sont de´finis dans les sections suivantes.
(a) Schema de principe de l’EBSD [Bau12] (b) Bandes de Kikuchi [Ana]
Figure A.1 – Schema de principe de l’EBSD et bandes de Kikuchi
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Figure A.2 – Schema de´crivant l’ensemble des rotations repe´re´es par les angles d’Euler (φ1,φ,φ2)
permettant de passer du repe`re de l’e´chantillon (xyz) au repe`re du cristal (x’y’z’)
Figure A.3 – Grille hexagonale de reconstruction des grains [Bau12]
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Figure A.4 – Sche´matisation de la de´sorientation entre 2 cristaux [Bau12]
A.1.2 Calcul de de´sorientations
La de´sorientation entre deux cristaux est caracte´rise´e par un angle et un axe de de´sorientation
(figure A.4). On de´finit la matrice de de´sorientation entre deux cristaux χ1 et χ2 par la relation
suivante :
W = Wχ2→χ1 = R
−1
χ2 : Rχ1 (A.2)
Ou` Rχ1 et Rχ2 sont respectivement les matrices de rotation des cristaux χ1 et χ2. L’axe ~v
et l’angle ω de de´sorientation sont de´finies par les relations suivantes :
ω = arccos
(
1
2
(W11 +W22 +W33 − 1)
)
v1 =
√
1 +W11
v2 =
√
1 +W22
v3 =
√
1 +W33
(A.3)
Il est important de noter que pour une matrice de de´sorientation donne´e, il en existe 23
autres e´quivalentes. Du coup, en tenant compte de ces syme´tries, la valeur maximale de l’angle
de de´sorientation est de 62,8˚ . Ces parame`tres sont utilise´s pour quantifier les de´sorientations
intergranulaires et intragranulaire. Concernant la de´sorientation intergranulaire, ils permettent
de de´finir 3 types de joints de grain particuliers :
– les joints a` faible angle de de´sorientation ω < 15˚ ,
– les joints a` fort angle de de´sorientation ω > 15˚ ,
– les joints spe´ciaux de type CSL (Coincidence Sites Lattice) [Pri06].
Les joints de grain CSL sont des joints de grain spe´ciaux car ils posse`dent une certaine
fraction d’atomes dans le plan du joint qui sont communs entre les deux grains que se´pare
le joint. La valeur de Σ de´crit la fraction d’atomes en co¨ıncidence (figure A.5). Les differents
couples axe/angle de rotation correspondant a` quelques types de joints CSL sont donne´s dans
le tableau A.1 jusqu’a` Σ13. On peut remarquer qu’il peut exister plusieurs de´sorientations pos-
sibles pour une meˆme valeur de Σ. C’est le cas de Σ13 qui peut eˆtre obtenu pour deux couples
axe/de´sorientation.
La de´sorientation intragranulaire peut eˆtre aussi quantifie´e, celle-ci est un bon indicateur du
niveau de de´formation plastique a` l’e´chelle du grain. Le logiciel OIM analysis utilise principa-
lement deux me´thodes d’analyse de de´sorientation intragranulaire : la de´sorientation moyenne
par grain et l’approche de Kernel. Concernant la de´sorientation moyenne par grain, on calcule la
moyenne de toutes les pairs de points de mesure voisins qui se trouvent a` l’inte´rieur d’un grain
donne´. Une valeur par grain est alors donne´e qui correspond a` la moyenne de ces de´sorientations.
Pour l’approche de Kernel, une valeur est affecte´e en chaque point de mesure. Pour un point de
mesure A donne´, on calcule la moyenne des de´sorientations entre lui et chacun de ces 6 voisins
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(a) Joint Σ3 (b) Joint Σ5
Figure A.5 – Schema de deux joints de grain spe´ciaux. La valeur de Σ de´crit la fraction d’atomes
en co¨ıncidence [Ana].
Type de Σ Angle (˚ ) Axe
1 0 111
3 60 111
5 36,86 100
7 38,21 111
9 38,94 110
11 50,47 110
13a 22,62 100
13b 27,79 111
Tableau A.1 – Couples axe/angle pour chaque joint CSL jusqu’a` Σ13
(figure A.6(a)), soit :
∆GA =
1
6
6∑
i=1
∆GAi (A.4)
Dans le cas ou` une de´sorientation ∆GAi de´passe un seuil donne´ (c’est-a`-dire dans le cas ou` le
point voisin se trouve dans un autre grain), la valeur est exclue de la moyenne. Par exemple, pour
le cas de la figure A.6(b), deux points doivent eˆtre exclus et la de´sorientation intragranulaire
ve´rifie :
∆GA =
1
4
4∑
i=1
∆GAi (A.5)
(a) Cas ou` tous les voisins
sont pris en compte
(b) Cas ou` 2 voisins sont
exclus
Figure A.6 – Illustration du calcul de la de´sorientation intragranulaire
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Figure A.7 – Repre´sentation sche´matique d’un microscope a` force atomique [Mar05]
A.2 Atomic Force Microscope (AFM)
Le principe du microscope a` force atomique (AFM) est illustre´ par la figure A.7. Une pointe
de taille microscopique est monte´e sur un levier re´fle´chissant et un laser est envoye´ sur ce levier
puis re´fle´chi vers un photode´tecteur. La pointe approche la surface a` imager a` l’aide d’un posi-
tionneur de haute pre´cision. Le levier est monte´ sur un mate´riau pie´zoe´lectrique, il s’agit d’un
mate´riau qui se de´forme sous l’action d’un champ e´lectrique. Ce dispositif permet a` la pointe
de balayer des longueurs controˆle´es tre`s petites, la re´solution late´rale est de 30 A˚et la re´solution
verticale est infe´rieure a` 1 A˚.
L’AFM est base´e sur la mesure des forces entre un fin stylet et la surface e´tudie´e. Le capteur
de force (”cantilever”) est un ressort-lame (stylet) encastre´ a` une extre´mite´ et muni d’une pointe
a` l’autre extre´mite´. La mesure de de´formation du ”cantilever” s’effectue graˆce a` la de´viation du
laser re´fle´chi par l’extre´mite´ du stylet. Le syste`me est asservi afin de maintenir une de´formation
constante par le biais du pie´zo. La principale utilisation de ce microscope concerne la mesure
de la topographie de la surface, ne´anmoins d’autres grandeurs physiques peuvent eˆtre mesure´es
en utilisant diffe´rents modes tels que le mode contact, le mode tapping, le mode re´sonnant, le
mode frottement ou le mode pulse´.
A.3 Tomographie par rayons X
La tomographie par absorption de rayons X est une technique non destructive qui per-
met la reconstruction d’images ”en coupe” d’un objet a` trois dimensions. Le principe de cette
technique est illustre´ par la figure A.8. Un faisceau de rayons X est e´mis sur l’e´chantillon, un
pluride´tecteur permet une analyse multidirectionnelle de l’interaction entre ce faisceau et la
matie`re. Les donne´es acquises lors de la prise de mesure sont collecte´es suivant des orienta-
tions multiples obtenues par les diffe´rentes translations ou rotations de l’objet. Une analyse
mathe´matique permet d’en de´duire une image nume´rique en niveaux de gris ou de couleurs dont
chacun traduit point par point un coefficient d’atte´nuation local de faisceau incident. Par cali-
bration et e´talonnage, on peut de´duire de ce coefficient une e´chelle de densite´. Cette me´thode
permet de localiser tre`s finement toute he´te´roge´ne´ite´, singularite´, vide ou inclusion pre´sents dans
le volume d’un e´chantillon.
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A.3 Tomographie par rayons X
Figure A.8 – Principe de la tomographie par rayons X (source : www.techniques-ingenieur.fr)
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Courbes de traction des essais
me´caniques
Les courbes de traction obtenues lors des essais me´caniques re´alise´s sont ici pre´sente´s. Les
courbes sont regroupe´es par niveau de pre´le`vement en accord avec le sche´ma de la figure 3.2(a).
Les courbes pour les niveaux S1 a` S6 sont montre´es sur les figure B.1 a` B.6. Les courbes qui
pre´sentent une fle`che verticale au bout de la courbe correspondent a` des essais conduits jusqu’a`
la rupture des e´prouvettes. A partir de ces courbes, on en de´duit la valeurs des parame`tres
me´caniques suivants : le module d’Young E, la limite d’e´lasticite´ Rp0,2%, la re´sistance a` la rup-
ture Rm et l’allongement a` rupture A (%). Ces valeurs sont re´pertorie´es dans les tableaux B.1
a` B.6.
D’une manie`re ge´ne´rale, on obtient une valeur moyenne de 71 GPa pour le module d’Young,
de 305 MPa pour la limite d’e´lasticite´ et 416 MPa pour la re´sistance a` la rupture. Certaines
fluctuations existent entre les diffe´rents essais pour les valeurs de E, Rp0,2% et Rm, elles sont
re´pertorie´es dans le tableau B.7. Ce tableau montre que ces fluctuations peuvent eˆtre importantes
(un e´cart maximal de 24 % avec la moyenne pour le module d’Young par exemple). On rappelle
que pour ces essais, les e´prouvettes sont instrumente´es de jauges de de´formation dont la longueur
utile est de 2 mm. On a montre´ dans le chapitre 3 l’apparition de bandes de de´formation dont
la largeur et la re´partition peuvent eˆtre ale´atoires. La position de la jauge par rapport a` ces
bandes peut influencer les valeurs des proprie´te´s me´caniques mesure´es. L’un des essais re´alise´
sur le niveau S1 n’a pas e´te´ pris en compte dans cette analyse, l’e´prouvette ayant casse´ tre`s
pre´mature´ment (A=5 %). Ce type d’analyse n’a pas e´te´ faite sur les mesures de A (%), ces
valeurs sont de´duites de la mesure du LVDT dont l’allongement (2 mm) s’est re´ve´le´ trop faible
pour certains essais re´alise´s.
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 314 406 63000 15,1
Essai 2 310 412 64000 18,5
Essai 3 306 380 70000 5
Tableau B.1 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S1
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Figure B.1 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S1
Figure B.2 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S2
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Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 313 - 82000 -
Essai 2 317 - 67000 -
Essai 3 332 449 71000 16,7
Essai 4 306 413 67000 13,2
Tableau B.2 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S2
Figure B.3 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S3
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 304 418 76000 18,2
Essai 2 305 424 65000 14,2
Essai 3 310 - 73000 -
Tableau B.3 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S3
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 294 398 69000 18
Essai 2 296 410 66000 20,5
Essai 3 283 - 80000 -
Essai 4 284 - 64000 -
Essai 5 307 - 74000 -
Tableau B.4 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S4
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Figure B.4 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S4
Figure B.5 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S5
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Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 314 430 72000 18,4
Essai 2 324 438 71000 16,6
Essai 3 290 - 88000 -
Essai 4 308 - 73000 -
Tableau B.5 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S5
Figure B.6 – Courbes de traction pour le niveau de pre´le`vement S6
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa) A (%)
Essai 1 282 385 68000 16,5
Essai 2 303 406 69000 20,2
Tableau B.6 – Parame`tres me´caniques obtenus pour les essais re´alise´s au niveau de pre´le`vement
S6
Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) E (MPa)
Valeur moyenne 305 416 71000
Valeur minimale 282 385 63000
Valeur maximale 332 449 88000
E´cart maximal a`
la moyenne
8,9 % 7,9 % 23,9 %
Tableau B.7 – Fluctuations des valeurs par rapport a` la moyenne des diffe´rents parame`tres
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Essais de corrosion pre´liminaires
Le but de ces essais pre´liminaires est de s’assurer de la possibilite´ d’avoir de la corrosion
intergranulaire sans trop de piquˆres pour pouvoir quantifier et mode´liser ce phe´nome`ne. Ils ont
e´te´ re´alise´s sur des coupons pre´leve´s dans la section transverse a` la direction de soudage, centre´s
sur le noyau soude´ (figure C.1). Les e´chantillons ont e´te´ pre´alablement polis au papier de grade
800 jusqu’a` une finition miroir a` la paˆte diamante´e de grade 1 µm. La figure C.1 montre que les
coupons pre´leve´s contiennent le noyau de soudure et une partie de la ZATM. Il a e´te´ ne´cessaire
de prote´ger la partie du coupon appartenant a` la ZATM pour isoler le noyau soude´. En ef-
fet, lorsqu’a` la fois le noyau soude´ et la ZATM sont soumis a` un environnement corrosif, des
phe´nome`nes de couplage galvanique apparaissent comme cela a e´te´ montre´ par Proton et al.
[PAA+11]. Un vernis (Lacomit Varnish) a donc e´te´ applique´ sur l’e´chantillon pour ne laisser
apparent que le noyau soude´.
Des essais ont e´te´ re´alise´s in-situ sous AFM. L’inte´reˆt de ce suivi e´tait double, il permettait
d’une part de caracte´riser le de´veloppement de la corrosion au cours du temps, et d’autre part
d’empeˆcher le de´poˆt des produits de corrosion sur la surface graˆce au balayage permanent de
la pointe sur l’e´chantillon. Comme pre´cise´ a` la section 1.3.2, ce type d’observation ne´cessite
d’immerger la pointe de l’AFM dans le milieu corrosif. Une cellule liquide adapte´e munie d’une
capsule en caoutchouc pour prote´ger la pointe a e´te´ utilise´e. L’e´chantillon a e´te´ place´ dans un
re´cipient, sous la pointe de l’AFM (figure C.2), et le milieu a ensuite e´te´ introduit.
Le test de re´sistance d’alliages d’aluminium a` la corrosion intergranulaire selon la norme
AFNOR ASTM G110-92 [AG03] est re´alise´ en milieu NaCl 1M + 10 ml.L−1 de H2O2 (30%).
Des essais ont e´te´ conduits dans un tel milieu mais la piquˆration s’est re´ve´le´ trop importante.
Nous avions besoin de limiter ce phe´nome`ne car la corrosion intergranulaire ne se propage pas
de la meˆme fac¸on en pre´sence de piquˆres. Du H2O2 moins concentre´ (3%) a ne´anmoins e´te´ utilise´
afin d’ame´liorer la sensibilite´ du mate´riau a` la corrosion intergranulaire. Dans ce cadre, pour
montrer l’effet de l’ajout du H2O2 dans la solution, un essai de corrosion a e´te´ re´alise´ en immer-
geant un e´chantillon dans une solution de NaCl 0,5M pendant 2h, puis 2 ml.L−1 de H2O2 (3 %)
ont e´te´ ajoute´ dans la solution pendant 2h supple´mentaires. Durant les deux premie`res heures,
l’essai a e´te´ suivi in-situ sous AFM, les topographies AFM prises in-situ a` diffe´rents temps sont
montre´s sur la figure C.3. Aucune trace de corrosion intergranulaire n’est apparue apre`s 2h00
d’immersion en milieu NaCl 0,5M et peu d’e´volution est observe´e au cours de cette pe´riode.
Ces conditions d’essai n’e´taient pas favorables a` l’amorc¸age de la corrosion intergranulaire. Pour
la suite, l’introduction de H2O2 s’est accompagne´e d’un de´gagement gazeux important qui a
empeˆche´ l’observation in-situ sous AFM, celle-ci n’a donc pas e´te´ poursuivie et l’e´chantillon a
e´te´ laisse´ dans la solution pendant 2h. Apre`s l’essai, l’e´chantillon a e´te´ nettoye´ a` l’acide phospho-
rique pour e´liminer les produits de corrosion et permettre l’observation de l’e´chantillon ex-situ.
Des topographies AFM re´alise´es apre`s essai (figure C.4) montrent bien l’amorc¸age de la corro-
sion intergranulaire au sein de l’e´chantillon dans ces conditions d’essai. Le H2O2 a donc bien un
impact majeur sur la morphologie de la corrosion pour ce mate´riau. Des mesures de profondeur
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Figure C.1 – Pre´le´vement des coupons dans la section transverse a` la direction de soudage
centre´s sur le noyau soude´
Figure C.2 – Essai de corrosion in-situ sous AFM
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Figure C.3 – Topographies AFM prises in-situ sur un e´chantillon immerge´ en milieu NaCl 0,5M
a` diffe´rents temps
et d’ouverture de joints de grain attaque´s ont e´te´ re´alise´es (figure C.5). La figure C.5 permet de
mettre en e´vidence des cine´tiques diffe´rentes pour la corrosion intergranulaire pour les diffe´rents
joints de grain. Les profondeurs mesure´es varient de 200 a` 1000 nm. La taille de la surface ano-
dique est e´galement variable, les ouvertures mesure´es varient de 1 a` 3,5 µm. Cette variabilite´
peut eˆtre lie´e a` la microstructure comme cela a de´ja` e´te´ montre´ dans la litte´rature (cf. section
1.2.2). Les diffe´rences de cine´tiques et de surfaces anodiques observe´es peuvent eˆtre dues a` la
pre´sence de pre´cipite´s (T1, PFZ ...) ou a` la nature du joint de grain (cf. annexe A.1).
Les conditions d’essai utilise´es e´taient favorables a` l’amorc¸age de la corrosion intergranulaire,
ne´anmoins le suivi in-situ sous AFM e´tait impossible. Pour suivre l’e´volution de la corrosion
intergranulaire dans un milieu contenant du H2O2, trois e´chantillons ont e´te´ pre´leve´s et pre´pare´s
de la meˆme manie`re que les pre´ce´dents (cf. figure C.1) puis immerge´s pendant des dure´es respec-
tives de 30 min, 1h00 et 1h30 dans une solution contenant 1M de NaCl et 10 ml.L−1 de H2O2
(3 %). Ce milieu a e´te´ choisi pour se rapprocher le plus possible des conditions de la norme
AFNOR ASTM G110-92 [AG03]. Apre`s immersion, les e´chantillons ont e´te´ nettoye´s a` l’acide
phosphorique pour eˆtre observe´s au MEB. Comme le montre la figure C.6(a), au bout de 30 min,
la piquˆration est de´ja` pre´sente mais elle se de´veloppe peu au cours du temps. Ce n’est qu’au
bout d’1h que la corrosion intergranulaire s’amorce (figure C.6(b)). Au bout d’1h30, la corrosion
intergranulaire est plus marque´e (figure C.6(c)). Les figures C.6(b) et C.6(c) montrent des zones
moins piquˆre´es que celle de la figure C.6(a) mais la piquˆre reste quand meˆme bien pre´sente sur
l’ensemble de chaque e´chantillon.
Les essais de corrosion re´alise´s en milieu NaCl + H2O2 ont re´ve´le´ une sensibilite´ du mate´riau
a` la corrosion intergranulaire et a` la piquˆration. Bien que l’on souhaite favoriser la corrosion
intergranulaire pour ces essais, le phe´nome`ne de piquˆration due a` la corrosion des interme´talliques
est ine´vitable.
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Figure C.4 – Topographies AFM ex-situ de l’e´chantillon immerge´ pendant 2h00 en milieu NaCl
0,5M + 2h00 en milieu (NaCl 0,5M + 2 ml.L−1 de H2O2)
144
(a) Joint de grain 1 : Profondeur = 280 nm ; Ouverture =
1,1 µm
(b) Joint de grain 2 : Profondeur = 880 nm ;
Ouverture = 2,4 µm
(c) Joint de grain 3 : Profondeur = 1000 nm ; Ouver-
ture = 3,4 µm
Figure C.5 – Mesure de profondeur et d’ouverture des diffe´rents joints de grain
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(a) 30 min (b) 1h00
(c) 1h30
Figure C.6 – Images MEB obtenues sur des e´chantillons immerge´s en milieu NaCl 1M + 10
ml.L−1 de H2O2 (3 %) pour diffe´rentes dure´es
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Titre : Corrosion sous contrainte intergranulaire du noyau de soudure par FSW de l’alliage
Al-Li 2050
Re´sume´ : Pour re´duire le poids des structures ae´ronautiques, plusieurs voies ont e´te´ explore´es.
Parmi elles, l’utilisation des alliages d’aluminium le´gers et le remplacement des structures ri-
vete´es par des structures soude´es par Friction Stir Welding (FSW) sont envisage´es. La question
de la dure´e de vie de ces structures pre´occupe les industriels. Dans ce cadre, cette e´tude porte
sur la sensibilite´ a` la corrosion sous contrainte intergranulaire (CSC-IG) du noyau de soudure
par FSW de l’alliage Al-Cu-Li 2050. Ce mate´riau est compose´ de grains e´quiaxes dont la taille
diminue de 17 a` 4 µm a` mesure que l’on s’e´loigne de la surface de soudage. Une variation
de texture est re´ve´le´e graˆce a` des cartographies EBSD formant la microstructure des  onion
rings . La pe´riodicite´ de ces  onions rings  est e´gale a` l’avance´e du pion FSW sur un tour
(500 µm pour notre mate´riau). Ces he´te´roge´ne´ite´s microstructurales entraˆınent des gradients de
champs me´caniques locaux quantifie´s par corre´lation d’images lors des essais me´caniques. Ces
he´te´roge´ne´ite´s microstructurales et me´caniques favorisent les phe´nome`nes de corrosion localise´e
lorsque le mate´riau est soumis a` un environnement agressif. Les effets des contraintes et de la
microstructure sur la CSC-IG sont mis en e´vidence par des essais de corrosion et des essais de
corrosion sous contrainte (CSC). Les essais de corrosion montrent une sensibilite´ du mate´riau a`
la piquˆration alors que les essais de CSC re´ve`lent l’amorc¸age de fissures intergranulaires. Les plus
grosses fissures s’amorcent pre´fe´rentiellement a` la frontie`re des  onion rings . Un mode`le par
e´le´ments finis a e´te´ de´veloppe´ dans le but de simuler la propagation des fissures intergranulaires
sur des agre´gats re´els ge´ne´re´s par des cartographies EBSD.
Mots-cle´s : Alliage d’aluminium, soudage FSW, Corrosion sous contrainte intergranulaire,
Mode´lisation par e´le´ments finis.
Title : Intergranular stress corrosion cracking of friction stir welded nugget of aluminum alloy
2050
Abstract : To reduce the aircraft components weight, several solutions were explored. Among
them, the using of light aluminum alloys and the substitution of riveting by friction stir welding
(FSW) are investigated. Industry is concerned by the question of the life of such structures.
For this, this study is focused on intergranular stress corrosion cracking (IGSCC) sensitivity
of the 2050 Al-Li-Cu alloy friction stir weld nugget. This material consists of equiaxed grains
whose size is decreasing with the distance from the weld surface between 17 µm at the top and
4 µm at the bottom. The “onion rings” microstructure is revealed by EBSD cartographies as
a texture variation. They appear with a periodicity of 500 µm corresponding to the advance
per revolution of the tool. Those microstructural heterogeneities cause local mechanical field
gradients quantified by digital image correlation measurements during mechanical tests. Those
microstructural and mechanical heterogeneities promote localized corrosion when the material is
submitted to an aggressive environment. Microstructure and stress effects on IGSCC are shown
by corrosion tests and stress corrosion tests. The first ones show a sensitivity to pitting corrosion
and a stress application reveal initiation of intergranular cracks. The biggest ones preferentially
initiate at “onion rings” boundaries. A finite element model was developed in order to simulate
intergranular cracks propagation on real aggregates obtained by EBSD cartographies.
Key-words : Aluminum alloy, Friction Stir Welding, Intergranular stress corrosion cracking,
Finite element modeling.
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